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Etwa 90 % der Primärenergie wird in Deutschland durch fossile Energieträger, wie Kohle,
Erdgas und Erdöl, gedeckt. Bei der Umwandlung dieser Rohstoffe in Kraft und Wärme
entsteht Kohlendioxid (CO2). Allein in Deutschland werden etwa 900 Mio. t pro Jahr
emittiert. Die zunehmende CO2-Konzentration in der Erdatmosphäre bewirkt eine globale
Erwärmung mit Auswirkungen, die noch kaum abgeschätzt werden können. Im Jahre 1992
wurde deshalb auf der Weltklimakonferenz in Rio beschlossen den weltweiten Anstieg der
CO2-Emissionen zu stoppen. Deutschland, als einer der Hauptverursacher des Treibhaus-
effektes, hat sich damals verpflichtet seine Emissionen bis zum Jahr 2005 um 25 % zu
reduzieren.
Erreichbar ist dieses ehrgeizige Ziel nur durch eine nachhaltige Energieversorgung, die
einen schonenden Umgang mit Energie und Ressourcen und die Vermeidung von CO2-
Emissionen umfasst. Dies setzt einen größtmöglichen Einsatz von erneuerbaren Energie-
quellen durch die Nutzung der Sonnen- und Windenergie, Wasserkraft und Biomasse
voraus.
Das Energieangebot dieser erneuerbaren Quellen ist gewaltig. Allein die eingestrahlte
Sonnenenergie übersteigt den weltweiten Energieverbrauch um ein Vielfaches. In
Deutschland beträgt die gemittelte Sonneneinstrahlung etwa 360 TW und entspricht somit
dem 500-fachen des Primärenergiebedarfs. Selbst wenn das große Angebot nur zum Teil
umgewandelt werden kann, ist eine solare Energieversorgung möglich.
Ein realistisches Szenario für die Bereitstellung der großen Flächen sieht den Einsatz von
Dachflächen und stillgelegten landwirtschaftlichen Nutzflächen vor. Unter Berücksichti-
gung der Beschränkungen, die sich aus dem Denkmalschutz und dem Naturschutz ergeben,
addieren sich die verfügbaren Flächen auf mehr als 2000 km2 [Sta96]. Mit diesen Flächen
und einem moderaten Umwandlungswirkungsgrad von 10 % könnte in Deutschland etwa
die Hälfte des derzeitigen Elektrizitätsbedarfs gedeckt werden.
Dieses große Potential wird jedoch heute kaum genutzt. Zwar befindet sich der Photo-
voltaikmarkt seit den 80er Jahren in einem starken Wachstum mit Umsatzsteigerungen von
jährlich etwa 20 % (Abbildung 1.1). Außerdem wurden in den letzten Jahren unter großem
Medieninteresse mehrere Großanlagen mit Leistungen im MW-Bereich in Betrieb genom-
men, wie zum Beispiel bei der neuen Messe in München (1998) oder bei der Fortbildungs-
akademie in Herne (1999). Der Beitrag dieser Anlagen zur Energieversorgung ist jedoch
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vernachlässigbar. Im Jahr 1998 lag der Ertrag aus den Photovoltaikanlagen gerade mal bei
0,02 Mrd. kWh (1998) und deckte nicht mehr als 0,004 % des Strombedarfs.
Der Grund für den zurückhaltenden Einsatz der Photovoltaik sind die derzeit hohen Kos-
ten. Strom aus Solarzellen ist (je nach eingesetzter Technik) mit 1 bis 2 DM/kWh etwa
zehnmal so teuer wie Strom aus konventioneller Erzeugung. Der Einsatz der Photovoltaik
ist somit nur unter starker Subventionierung möglich. Um die Markteinführung dieser
Technik zu unterstützen, werden derzeit zahlreiche Förderprogramme angeboten, wie zum
Beispiel das 100000-Dächerprogramm oder die kostendeckende Vergütung in einzelnen
Kommunen.
Die Subventionierung der Technik ist jedoch mit der Erwartung nach einer klaren Kosten-
reduktion und einer wirtschaftlichen Anwendung verbunden. Die Forschung und Ent-
wicklung ist somit ganz entscheidend an dem Ziel orientiert, die Modulkosten (bezogen
auf die elektrische Leistung) von derzeit etwa 10 DM/W deutlich zu senken. Um dieses
Ziel zu erreichen werden zahlreiche Konzepte verfolgt. Ein sehr vielversprechender Ansatz
ist die Verwendung von neuartigen Materialien.
Nahezu die gesamte kommerzielle Solarzellenproduktion basiert heute auf Silizium
(Abbildung 1.2). Silizium ist aufgrund seiner herausragenden Bedeutung in der Halblei-
terindustrie umfassend charakterisiert, so dass sowohl die physikalischen Grundlagen als

























Abbildung 1.1: Weltweiter Jahresumsatz von Solarmodulen in Leistung. Die jährliche
Wachstumsrate beträgt durchschnittlich 20 %.
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sensvorsprung gegenüber allen anderen Materialien sind die Solarzellen auf der Basis von
Silizium sehr weit entwickelt. Hocheffiziente Solarzellen aus kristallinem Silizium
erreichen heute Wirkungsgrade von 24,2 % und kommen dem theoretischen Limit von
etwa 28 % bereits sehr nahe [Zha98].
Kristallines Silizium hat jedoch einen ganz entscheidenden Nachteil für die Nutzung in der
Photovoltaik. Als indirekter Halbleiter besitzt Silizium einen vergleichbar geringen Ab-
sorptionskoeffizienten, so dass für eine hinreichende Absorption eine Länge von 50 bis
100 µm nötig ist. Da die photogenerierten Ladungen auf dieser Längenskala möglichst
verlustfrei diffundieren müssen, darf die Dichte an Rekombinationszentren nur sehr gering
sein. Das Material muss somit extremen Reinheitsbedingungen genügen, die nur durch
eine Kristallzüchtung im Reinraum und unter Einsatz von zahlreichen Prozessschritten
erreicht werden können. Diese Prozesse werden zwar zuverlässig beherrscht, machen die
Herstellung jedoch aufwendig und teuer. Es ist somit fraglich, ob mit der heutigen Silizi-
umtechnologie die angestrebte Kostenreduktion erreichbar ist.
Eine Alternative zu der konventionellen Siliziumtechnologie bietet die Entwicklung von
Dünnschichtsolarzellen aus hochabsorbierenden Halbleitern, wie amorphem Silizium
(a-Si), CdTe oder CuInSe2. Die intensive Forschung in den vergangenen Jahren hat zu
einer steten Verbesserung der Wirkungsgrade geführt (Abbildung 1.3). Die vorliegende
Arbeit beschäftigt sich mit CuInSe2, das meist als Legierung mit Gallium in der quaternä-
ren Verbindung CuIn(Ga)Se2 eingesetzt wird. Der maximale Laborwirkungsgrad von
CuIn(Ga)Se2-Solarzellen liegt derzeit bei 18,8 % und ist der höchste unter den Dünn-
schichtsolarzellen [Con99].
CuIn(Ga)Se2 ist ein direkter Halbleiter mit einem hohen Absorptionskoeffizienten. Für
eine hinreichende Absorption des Lichts ist eine Schichtdicke von lediglich 1 µm nötig.
Abbildung 1.2: Eingesetzten Materialen für die Produktion von Solarmodulen.
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Die Photogeneration der Ladungen ist somit auf ein deutlich geringeres Volumen be-
schränkt, so dass die Anforderungen an die Diffusionslänge und somit an die Material-
qualität im Vergleich zu Silizium wesentlich geringer sind. Dadurch können Herstellungs-
verfahren eingesetzt werden, die deutliche Kostenvorteile aufweisen.
Vielversprechende Verfahren zur Abscheidung der etwa 1 µm dicken Absorberschicht sind
der Sputter- und der Koverdampfungs-Prozess. Der große Vorteil gegenüber der Herstel-
lung von Siliziumwafern liegt in den geringen Prozesstemperaturen (T ≈ 550°C) und in
den kurzen Prozesszeiten. Dadurch wird eine kostengünstige Fertigung möglich und es
wird erwartet, dass die heutigen Modulpreise von etwa 10 DM/W deutlich unterboten wer-
den. Für eine industrielle Produktionslinie mit einem Durchsatz von 60 MW/a wird ein
Modulpreis von nur 1,2 bis 1,4 DM/W prognostiziert [Gre94].
Die CuIn(Ga)Se2-Technologie befinden sich zur Zeit im Stadium der Markteinführung. Im
Sommer 1998 brachte Siemens Solar die ersten CuIn(Ga)Se2-Solarmodule mit Leistungen
von 5 und 10 W auf den Markt. Weitere Unternehmen, wie beispielsweise Würth Solar in
Stuttgart, bauen derzeit ihre Fertigungskapazitäten aus und werden in absehbarer Zeit
ebenfalls Module anbieten.
Im Jahre 1996 wurde der bayerische Forschungsverbund (FORSOL) mit dem Unterneh-
men Siemens Solar in München und 12 Universitätsinstituten gegründet. Ziel dieser Ko-





















Abbildung 1.3: Entwicklung der Wirkungsgrade von Dünnschichtsolarzellen aus amorphem
Silizium (a-Si), CdTe und CuIn(Ga)Se2 nach [Scho97] [Con99]. Mit CuIn(Ga)Se2 können die
höchsten Wirkungsgrade erreicht werden. Der aktuelle Rekord liegt bei 18,8 %.
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operation war es zum einen die Qualitätskontrolle der industriellen CuIn(Ga)Se2-Pilotferti-
gung von Siemens Solar zu unterstützen und zum anderen die Grundlagen des Material-
systems zu untersuchen. Die vorliegende Arbeit wurde im Rahmen des Teilprojektes C5
„Aufklärung der elektronischen Defektstruktur in CuIn(Ga)Se2“ durchgeführt.
Die Herstellungsmethoden und die Materialeigenschaften der untersuchten CuIn(Ga)Se2-
Proben werden in Kapitel 2 beschrieben. Für die Charakterisierung dieses komplexen qua-
ternären Materials ist der Einsatz von verschiedenen experimentellen Verfahren nötig. Die
eingesetzten Untersuchungsmethoden werden in Kapitel 3 vorgestellt.
Der Stand der Forschung bei der Charakterisierung der Defekte ist in Kapitel 4 zusammen-
gefasst. Dabei wird besonders auf die Unterschiede von Cu- und In-reichen Dünnschichten
eingegangen. Für die schwach kompensierten Cu-reichen Dünnschichten kann ein Über-
blick über die vorliegenden Defekte gegeben werden. Die hoch kompensierten In-reichen
Schichten, die als Absorber in Solarzellen eingesetzt werden, sind dagegen erst sehr wenig
verstanden. Für diese Schichten wird ein Modell zur Beschreibung der elektronischen
Struktur vorgestellt. Außerdem wird die Veränderung der Schichten nach einer Temperung
an Luft beschrieben.
Der experimentelle Teil der Arbeit in Kapitel 5.1 beschränkt sich zunächst auf Ga-freie
CuInSe2-Schichten, die in Luft bei 400°C getempert werden. Dabei wird die Verbindung
zwischen den gut charakterisierten Cu-reichen CuInSe2-Schichten und den hoch kompen-
sierten In-reichen Schichten untersucht. Die Umwandlung der Defekte während der Tem-
perung wird mit optischen und elektrischen Methoden beobachtet.
Daraufhin werden die Untersuchungen an CuIn(Ga)Se2-Schichten mit einem Galliumanteil
von 30 % wiederholt. In diesen Schichten werden sich die Untersuchungen auch auf die
Oberfläche konzentrieren, da hier eine sehr heftige Reaktion mit Sauerstoff und die Aus-
bildung von Oxidphasen zu beobachten ist.
In Kapitel 5.2 werden die Reaktionsprozesse an der Oberfläche und im Kristallvolumen
genauer untersucht. Nach der Analyse der Oberflächenmorphologie wird ein Modell für
die Reaktion von Gallium und Sauerstoff und die Entstehung der Oxidphasen aufgestellt.
Die weiteren Untersuchungen im Kristallvolumen werden sich auf die mikroskopische
Defektänderung während der Temperung konzentrieren. Dabei wird die Verbindung zwi-
schen den Defekten in Cu- und In-reichen Schichten beschrieben. Die Temperexperimente
ermöglichen hier einen neuartigen Einblick in die Defekte der In-reichen CuInSe2-Schich-
ten.
Außerdem wurde im Rahmen eines Forschungsaufenthaltes am Center for
Microelectronics Research in Tampa (USA) das Potential der Ultraschallbehandlung für
die Verbesserung des Solarzellen-Wirkungsgrades untersucht. Diese erste systematische
Anwendung der Ultraschallbehandlung auf CuInSe2-Solarzellen wird in Kapitel 5.3 vorge-
stellt.




Der Halbleiter CuIn(Ga)Se2 kann mit zahlreichen Methoden hergestellt werden und ist
sowohl als polykristalline Dünnschicht als auch als einkristalline Volumenprobe verfügbar.
Die Züchtung von Einkristallen erfolgt meist nach dem Bridgman-Verfahren [Mat96]
[Cha98] [Bei99]. Dabei wird eine abgeschlossene Quarzglasampulle mit den Ausgangs-
elementen zunächst über den Schmelzpunkt von CuInSe2 erhitzt (Ts ≈ 1000°C) und dann
über mehrere Wochen mit einem geringen Temperaturgradienten abgekühlt. Der Prozess
der Kristallbildung befindet sich somit stets im thermodynamischen Gleichgewicht. Durch
die langsame Abkühlung werden außerdem mechanische Spannungen stark reduziert.
Bei der Kristallzüchtung aus der Schmelze tritt jedoch ein prinzipielles Problem auf, da
CuInSe2 einen inkongruenten Schmelzpunkt aufweist [Fea86]. Während der Abkühlung
einer Schmelze aus stöchiometrischem CuInSe2 findet eine Phasensegregation unter Bil-
dung von In-reichen Verbindungen (z.B. CuIn3Se5) statt. Die Herstellung von einphasigen
und stöchiometrischen CuInSe2-Kristallen ist somit nicht ohne weiteres möglich. Der kon-
gruente Schmelzpunkt wurde bei Cu/In = 0,90 [Hor96] bzw. Cu/In = 0,91 [Hal98] gefun-
den.
Eine Methode diese Phasensegregation zu umgehen ist die Züchtung von CuInSe2 aus der
(CuSe)x/(CuInSe2)x-1- oder der (InSe)x/(CuInSe2)x-1-Schmelze (Bridgman Solution Me-
thod). Die Kristallisation findet dann je nach Mischungsverhältnis zwischen Temperaturen
Tabelle 2.1: Eingesetzte Verfahren zur Herstellung von CuIn(Ga)Se2-Dünn-
schichten und Solarzellen sowie die maximal erreichen Wirkungsgrade η.
Abscheidungsprozess ηmax Referenz
Molekularstrahlepitaxie (MBE)  [Nik94]
Metallorganische Gasphasendeposition (MOCVD)  [Art98]
Koverdampfung 15,4 % [Sto93]
Elektrodeposition  [End96]
H2Se-Selenisierung 10,2 % [Alb97]
RTP-Synthetisierung 14,6 % [Pro96]
Verdampfung: „three stage process“ 18,8 % [Con99]
Kapitel 2:  Herstellungsverfahren und Materialeigenschaften 9
von T ≈ 550 (x  1) und T ≈ 800°C (x = 0,85) statt. Durch die geringere Kristallisations-
temperatur wird das Wachstum nicht mehr durch den inkongruenten Schmelzpunkt gestört.
Die so gezüchteten Kristalle sind einphasig [Eis98].
Die Einkristalle werden für Grundlagenuntersuchungen gezüchtet. Für die Anwendung in
der Photovoltaik sind aufgrund der Herstellungskosten ausschließlich dünne Schichten mit
einer Dicke von 1 bis 2 µm interessant. Tabelle2.1 gibt einen Überblick über die wich-
tigsten Verfahren zur Abscheidung von qualitativ hochwertigen Absorberschichten und die
damit erreichten Solarzellenwirkungsgrade.
Während die ersten Solarzellen aus reinen CuInSe2-Dünnschichten prozessiert wurden,
sind die heute eingesetzten Absorberschichten stark modifiziert. So wird heute in der Regel
eine Legierung aus CuInSe2 und CuGaSe2 mit einem Galliumanteil von 10 bis 30 % einge-
setzt. Das Ga/(In+Ga)-Verhältnis von etwa 30 % scheint die obere Grenze für den positi-
ven Einfluss von Gallium zu sein. Bei einer höheren Konzentration in der Absorberschicht
nimmt der Solarzellenwirkungsgrad wieder ab [Sha96] [Her97b]. Mit Solarzellen aus rei-
nen CuGaSe2-Absorberschichten konnten erst Wirkungsgrade von 8,3 % erreicht werden
[Nad97].
Die CuIn(Ga)Se2-Absorberschichten der Solarzellen sind stets (In+Ga)-reich. In Cu-rei-
chen Schichten findet eine Phasensegregation in stöchiometrisches CuInSe2 und einer me-
tallischen CuxSe-Fremdphase statt, so dass der Kupferüberschuss ausgeschieden wird. Die
Fremdphase sammelt sich dann bevorzugt an der Oberfläche an und verursacht einen
Kurzschluss im pn-Kontakt. Solarzellen aus Cu-reichen Schichten erreichen deshalb nur
sehr geringe Wirkungsgrade.
Bei (In+Ga)-Überschuss ist dagegen die mögliche Variation der Stöchiometrie erstaunlich
groß. So konnten Ruckh et al. zeigen, dass die Fertigung von hocheffizienten Solarzellen in
einem Prozessfenster von Cu/(In+Ga) = 0,56 bis Cu/(In+Ga) = 0,92 realisierbar ist
[Ruc94b]. Für die Herstellung von Solarzellen wird meist ein Cu/(In+Ga)-Verhältnis von
etwa 0,90 gewählt.
Ein entscheidender Fortschritt bei der Optimierung der CuInSe2-Solarzellen wurde durch
den Einsatz von Natrium-haltigen Glassubstraten (soda lime glas) erzielt [Sto93]. Während
des Herstellungsprozesses diffundiert Natrium aus dem Substrat und bewirkt eine starke
Na-Dotierung der CuInSe2-Absorberschicht. Die Anwesenheit von Natrium wirkt sich
ganz entscheidend auf das Kristallwachstum aus (siehe Kapitel 2.3).
Anstelle der relativ unkontrollierten Diffusion wird häufig eine zusätzliche Schicht aus
NaSe [Nak97], Na2S [Nak98b], oder Na2O2 [Ruc94a] eingeführt. Die Diffusion aus dem
Substrat kann dann durch eine Barriere (z.B. Al2O3) unterbunden werden. Durch diese zu-
sätzlichen Prozessschritte wird eine homogenere Na-Verteilung erreicht. Die Na-Konzen-
tration in den Schichten liegt in der Größenordnung von 0,1 at. %.
Der Weltrekord für den höchsten Wirkungsgrad einer CuIn(Ga)Se2-Solarzelle wird derzeit
von dem National Renewable Energy Laboratory in Colorado (USA) gehalten. Mit dem
dort eingesetzten Verfahren werden die Elemente durch Verdampfung in drei Schritten als
Sandwich-Struktur abgeschieden. Dabei wird eine CuSe-Schicht in zwei InGaSe-Schichten
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eingebettet und dann zu CuIn(Ga)Se2 synthetisiert. Mit diesem sogenannten „three stage
process“ können derzeit Wirkungsgrade von bis zu 18,8 % erreicht werden [Gab94]
[Con99].
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Untersuchungen an RTP-selenisierten und kover-
dampften Schichten durchgeführt. Die beiden Verfahren werden im Folgenden vorgestellt.
2.1 RTP-Synthese
Das Herstellungsverfahren beruht auf der Synthese der Ausgangselemente zu
CuIn(Ga)Se2-Kristallen nach dem RTP-Verfahren (RTP = rapid thermal processing). Die-
ser Zweistufenprozess wird bei Siemens Solar in München eingesetzt und ist in [Kar93a]
[Hol94] [Pro96] beschrieben. In Abbildung 2.1 ist der schematische Aufbau skizziert.
In einem ersten Schritt werden die Ausgangselemente Kupfer, Indium, Gallium und Selen
auf einem Substrat abgeschieden. Die Metalle werden mit dem DC-Magnetron Sputterver-
fahren deponiert, durch die Verwendung eines CuGa-Sputtertargets wird der Galliumanteil
auf Ga/Cu = 15 % festgelegt. Da Selen für den Sputterprozess ungeeignet ist, wird es nach
der Deposition der Metalle aufgedampft. Selen wird im Überschuss abgeschieden, um
Verluste im nachfolgenden RTP-Prozess zu kompensieren.
Als Substrat wird aus Kostengründen konventionelles Fensterglas eingesetzt. Das Substrat
wird in der Regel mit einer etwa 1 µm dicken Molybdän-Schicht für den Rückkontakt der
Solarzelle beschichtet. Da diese Rückelektrode für die Charakterisierung der Schichten
hinderlich ist (z.B. bei Absorptionsmessungen), wurden die hier untersuchten Proben ohne
Mo-Schicht gefertigt. Die Natriumzugabe erfolgt über eine NaSe-Schicht auf einer Al2O3-
Diffusionsbarriere.
Die Synthese der Elemente findet in einem RTP-Reaktor statt. Darin wird die Schicht mit
rechnergesteuerten Halogenlampen in kurzer Zeit auf Temperaturen zwischen 500 und
550°C geheizt. Die maximale Prozesstemperatur wird bei Verwendung von Glassubstraten
durch den Erweichungspunkt bei etwa 600°C begrenzt. Die Dauer der Temperung beträgt
einige zehn Sekunden bis Minuten. Um das Abdampfen von Selen zu reduzieren, wird der
Abbildung 2.1: Schematischer Aufbau zur sequenziellen Herstellung von CuIn(Ga)Se2-Dünn-
schichten. Die Ausgangselemente werde durch Sputtern und Verdampfen auf das Substrat de-
poniert, die Selenisierung der Schichten erfolgt in einem RTP-Ofen.
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Prozess in Argon-Atmosphäre durchgeführt.
Der rasche Temperaturhub ist erforderlich, da bei niedrigen Temperaturen (T < 300°C)
unerwünschte Binärphasen gebildet werden und Selen abdampft. Durch die Synthese von
CuInSe2-Schichten in Widerstandsöfen mit geringen Temperaturgradienten konnten nur
geringe Solarzellen-Wirkungsgrade erzielt werden [Szo89].
Die unterschiedliche Reaktionskinetik von Indium und Gallium führt zu einer inhomoge-
nen Ga-Verteilung. Durch SIMS-Messungen kann gezeigt werden, dass sich Gallium an
der Schichtrückseite ansammelt, während es an der Schichtvorderseite kaum nachweisbar
ist. Für Messmethoden, deren Eindringtiefe geringer als die Schichtdicke ist, erscheint die
Schicht deshalb - trotz eines integralen Ga-Anteils von 15 % - als Ga-frei.
Während des Sputterprozesses wird das Cu/(In+Ga)-Verhältnis der deponierten Schicht
mit Schwingquarzen kontrolliert. Durch diese Messmethode tritt jedoch ein systematischer
Fehler auf, da die Schichten im nachfolgenden RTP-Prozess durch die Abdampfung von
InSe-Verbindungen tendenziell Cu-reicher werden. Die angegebenen Cu/(In+Ga)-Verhält-
nisse sind somit keine absoluten Werte und lassen streng genommen nur den Vergleich
innerhalb einer Probenserie zu. Nach EDX-Messungen (Energiedispersive Röntgen-
spektroskopie) liegt der Übergang von (In+Ga)- zu Cu-reichen Schichten bei
Cu/(In+Ga) = 0,97 vor der RTP-Selenisierung [Lam97].
Mit diesem Prozess können Solarmodule mit Abmessungen von 30*30 cm2 und Wir-
kungsgraden von über 10 % realisiert werden. Derzeit ist in München eine Pilotfertigung
für Absorberschichten mit der Fläche von 60*85 cm im Aufbau. Der maximale Durchsatz
dieser Fertigung soll 1 MW/a betragen.
2.2 Koverdampfungs-Prozess
Im Koverdampfungsprozess werden die einzelnen Elemente durch simultane thermische
Verdampfung auf einem Substrat deponiert. Dieser Prozess wird am Institut für Physika-
lische Elektronik (IPE) in Stuttgart eingesetzt und ist in [Sto95] [Zwe97] ausführlich be-
schrieben.
Die Verdampfung erfolgt im Ultrahochvakuum (p < 10-7 Pa) aus Bornitridtiegel für die
Metalle und aus einem Edelstahlverdampfer für Selen. Zur Regelung der Prozessparameter
werden die Schichtdicke und die Zusammensetzung während der Abscheidung mit Atom
Absorption Spektroskopie (AAS) und Röntgenfluoreszenz (XRF) kontrolliert. Eine Heiz-
quelle ermöglicht die Steuerung der Substrattemperatur, die Abscheidung erfolgt bei etwa
550°C. Als Substrat wird Mo-beschichtetes Glas (soda lime glas) eingesetzt, das in diesem
Prozess auch als Na-Quelle dient. In Gegensatz zum RTP-Prozess wird hier keine Dif-
fusionsbarriere und keine zusätzliche Na-Dotierung eingesetzt.
Die Absorberschichten der Solarzellen werden standardmäßig mit Ga/(In+Ga) = 30 %
hergestellt. Die Ga-Verteilung ist homogen. Im Gegensatz zu den RTP-Schichten findet
keine signifikante Ga-Ansammlung an der Schichtrückseite statt.
Die Abscheidung wird in einer Anlage zur Simultanverdampfung mit einer Eintritts- und
Austrittschleuse durchgeführt. Dadurch wird eine nahezu unterbrechungsfreie Beschich-
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tung im Ultrahochvakuum ermöglicht. Die Prozesszeit für die Herstellung der Absorber-
schicht liegt dabei in der Größenordnung von Minuten.
Mit dieser Technologie wird derzeit in einem Joint Venture von Würth GmbH und dem
ZSW (Zentrum für Sonnen und Wasserstoff-Forschung) in Stuttgart eine Pilotanlage mit
einem Durchsatz von 1,2 MW/a aufgebaut. Mit den Erfahrungen soll dann ab 2002 eine
industrielle Produktionslinie mit einem Durchsatz von 10 MW/a realisiert werden
[Pow99].
2.3 Wachstumsmodelle
Das Wachstum der polykristallinen CuIn(Ga)Se2-Schichten wird entscheidend über flüs-
sige Cu-Se-Binärphasen gesteuert. Diese Binärphasen werden allgemein mit CuxSe (x < 2)
bezeichnet. Während des Wachstumsprozesses benetzen sie die Oberflächen der bereits
vorliegenden CuIn(Ga)Se2-Körner und reagiert mit dem überschüssigen Indium (und
Gallium) aus dem Volumen.
Obwohl die CuxSe-Phasen während des Wachstumsprozesses nötig sind, sind sie nach der
Abscheidung unerwünscht, da ihr metallischer Charakter die Solarzellen verschlechtert.
Die Wahl der Prozessparameter muss also die vollständige Reaktion dieser Binärphasen
gewährleisten. Die CuxSe-Phasen können deshalb nur nach vorzeitiger Wachstumsunter-
brechung unterhalb der Prozesstemperatur (T ≈ 550°C) mit XRD-Messungen nachge-
wiesen werden [Tut95] [Pro96]. Die Stöchiometrie der CuxSe-Phase ist dabei nicht ein-
deutig und variiert mit den Prozessparametern.
Entscheidend für den Prozessablauf ist die Tatsache, dass die CuxSe-Phasen sehr reaktiv
sind und bereits in der Aufheizphase, also noch vor Erreichen ihres Schmelzpunktes, voll-
ständig zu CuIn(Ga)Se2 reagieren. Der Wachstumsprozess läuft somit im Allgemeinen
nicht über die Bildung einer Flüssigphase ab und die Korngrößen in den synthetisierten
Schichten sind nur gering (< 100 nm). Um ein Kristallwachstum aus der Flüssigphase zu
ermöglichen, muss die Reaktion der CuxSe-Verbindungen zu CuIn(Ga)Se2 unterhalb des
Schmelzpunktes der Binärphasen unterdrückt werden. Der Schmelzpunkt von CuSe liegt
bei 523°C [Cas94].
Die Verringerung der Reaktionsgeschwindigkeit kann durch Zugabe von Natrium erreicht
werden. Wolf et al. untersuchten das Kristallwachstum mit Dünnschicht-Kalorimetrie und
Ladekam m er S ubstra tvor-
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der Anlage zur Simultanverdampfung von
CuIn(Ga)Se2-Absorberschichten.
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zeigten, dass die Anwesenheit von Natrium die Reaktion zu CuInSe2 unterhalb von 380°C
stark hemmt [Wol98]. Mit XPS-Messungen konnten während des Wachstumsprozesses
NaSex-Verbindungen nachgewiesen werden, die für die reduzierte Reaktionsgeschwindig-
keit verantwortlich sein können. Außerdem scheinen die NaSex-Phasen den Einbau von
Selen in den Kristall zu erleichtern [Bra98].
Ähnlich wie Natrium bewirkt auch Gallium eine Reduktion der Wachstumsgeschwindig-
keit [Bra98]. Die Verbesserung der Schichteigenschaften durch die Zugabe von Natrium
und Gallium ist somit ganz entscheidend auf die Veränderung der Reaktionskinetik zu-
rückzuführen.
2.4 Materialeigenschaften von CuIn(Ga)Se2
Die Halbleiter CuInSe2 und CuGaSe2 kristallisieren in der Chalkopyritstruktur
(Abbildung 2.3). Die Einheitszelle kann ausgehend von der Diamantstruktur abgeleitet
werden, indem die zweiatomige Basis durch ein II- und ein VI-wertiges Atom ersetzt wird.
In einem zweiten Schritt wird die so abgeleitete Zinkblendestruktur verdoppelt, wobei in
einem Teil das II-wertige Element durch ein I-wertiges und in dem anderen Teil durch ein
III-wertiges ersetzt wird. Die so konstruierte Chalkopyrit-Einheitszelle besteht aus acht
Atomen [Mat92].
Da sich die Atomradien der drei Elemente stark unterscheiden, weichen sowohl die Bin-
dungswinkel als auch die Gitterabstände von den Werten der Diamantstruktur ab. Das
Gitter ist somit verzerrt [Jaf84].
Die Chalkopyrit-Ordnung scheint jedoch nicht die einzig mögliche Ordnung zu sein. In
neueren Untersuchungen an epitaktischen CuInS2-Schichten mit Transmissions Elektronen
Mikroskopie (TEM) konnte die Koexistenz der Chalkopyrit- und der CuAg-Ordnung
nachgewiesen werden [Su98] [Met99]. In der CuAg-Ordnung ist die Kristallstruktur ge-
genüber dem Chalkopyriten unverändert, die Metalle sind aber als alternierende (100)-
Ebenen angeordnet. Wei et al. konnten die Koexistenz der beiden Ordnungen durch
theoretische Berechnungen für CuInS2 sowie in CuInSe2 bestätigen. Die ermittelten Bil-
dungsenergien der CuAg-Ordnung sind nur geringfügig höher als die des geordneten Chal-
kopyriten [Wei99a]. Für CuGaSe2 wurde dagegen eine höhere Bildungsenergien berechnet,
so dass dort das Auftreten der CuAg-Ordnung unwahrscheinlicher ist.
CuInSe2 und CuGaSe2 sind direkte Halbleiter in denen sich Leitungsbandminimum und
Valenzbandmaximum bei k = 0 befinden. Das Valenzband ist aufgrund der Kristallfeldauf-
spaltung und der Spinbahnkopplung in drei Bänder aufgespaltet, die mit A, B und C be-
zeichnet werden (Abbildung 2.3). In CuInSe2 werden die Löcher an der Valenzbandkante
durch leichte und schwere (effektive) Massen beschrieben, wobei das Maximum des
Leichtloch-Bandes um etwa 3 meV abgesenkt ist. Das C-Band (split-off band) befindet
sich um etwa 230 meV unterhalb der Valenzbandkante [Aks96] [Sat96]. In CuGaSe2 be-
trägt die Aufspaltung zwischen dem A- und B-Band etwa 90 meV und die BC-Aufspaltung
etwa 300 meV [Kaw98].
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Die experimentell bestimmten Materialparameter von CuInSe2 und CuGaSe2 sind in
Tabelle 2.2 zusammengestellt. Da jedoch die Herstellung von definierten Standards noch
nicht hinreichend beherrscht wird, unterliegen diese Parameter teilweise erheblichen
Schwankungen. Dies gilt insbesondere für das noch weniger intensiv untersuchte CuGaSe2.
Für die statischen und optischen Dielektrizitätskonstanten werden in der Literatur sehr
unterschiedliche Werte angeben. Die Vermessung der dielektrischen Funktion mit Hilfe
von Ellipsometrie ergab einen nahezu konstanten Realteil im nahen infraroten und sicht-
baren Bereich (1,2 ... 2,6 eV). Die optische Dielektrizitätskonstante beträgt demnach
ε(opt) = 8,5 (CuInSe2) bzw. ε(opt) = 9,5 (CuGaSe2). Bei höheren Energien nimmt der
Realteil stark ab, aus dem Wert bei 5,0 eV wurde für beide Halbleiter eine hochfrequente
Dielektrizitätskonstante von ε(.) ≈ 2 abgeschätzt [Kaw98].
Die Bandlückenenergien von CuInSe2 und CuGaSe2 liegen bei etwa 1,04 und 1,71 eV
(T = 0 K), wobei die publizierten Werte um einige 10 meV schwanken. Diese großen
Schwankungen können zum einen auf die unterschiedliche Verspannung der Schichten
zurückgeführt werden und zum anderen auf die hohe Störstellendichte. Durch die hohe
Dichte an Defekten werden die Bandkanten durch Bandausläufern überlagert, so dass eine
genaue Bestimmung der Bandlückenenergie mit Absorptionsmessungen nicht mehr mög-
lich ist.
Ein weiterer Ansatz zur Bestimmung der Bandlücke geht von der Energieposition des
freien Exzitons aus, das mit sehr großer Genauigkeit (≈ meV) experimentell bestimmt
werden kann. Zur Bestimmung der Energielücke ist jedoch die genaue Exzitonbindungs-
Abbildung 2.3: Chalkopyrit-Kristallstruktur (links) und Bandstruktur (rechts) von CuInSe2 und
CuGaSe2. Die Energieaufspaltung der Valenzbänder beträgt ∆1 = 3 meV und ∆2 = 230 meV für
CuInSe2 sowie ∆1 = 90 meV und ∆2 = 300 meV für CuGaSe2.
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energie nötig, die von der Dielektrizitätskonstante und den effektiven Massen abhängt
[Pan71]. Diese Materialparameter konnten jedoch bisher noch nicht exakt ermittelt werden.
Mit steigender Temperatur bleibt die Bandlückenenergie zunächst bis etwa 80 K konstant
und nimmt dann mit weitere Zunahme der Temperatur stark ab. Die Abnahme wird meist
als lineare Funktion beschrieben, wobei die ermittelten Steigungen stark variieren. Die
Temperaturabhängigkeit der Bandlücke in CuGaSe2 ist deutlich stärker als die Abhängig-
keit in CuInSe2.
Die Bandlücke der CuIn(Ga)Se2-Legierung steigt fast linear mit dem Gallium-Anteil an
[Lar94] [Kus94]. Für einen Ga-Anteil von x=Ga/(Ga+In) beträgt die Bandlückenenergie:
EG(x)=1.036+0,655·x-0,02·x (1-x) [eV] (2.1)
Die parabolischen Anteile der Funktion werden durch den sogenannten Bowing-Parameter
b beschrieben (hier: b = 0,02) und sind vernachlässigbar.
2.5 Solarzellenstruktur
Die Solarzelle wird aus einem ZnO/CuIn(Ga)Se2-Heteroübergang aufgebaut. Auf der
intrinsisch p-leitenden CuIn(Ga)Se2-Absorberschicht wird zunächst eine etwa 50 nm dicke
CdS-Pufferschicht aufgebracht. Die Abscheidung erfolgt meist in einem nasschemischen
Prozess bei dem die Schicht in eine CdS-Lösung eingetaucht wird.
Darauf wird die n-dotierte ZnO-Fensterschicht mit einer Dicke von 0,5 bis 2 µm mit dem
Sputterverfahren oder mit MOCVD (Metallorganische Gasphasendeposition) deponiert.
Entscheidend für diese Schicht ist eine hohe Leitfähigkeit in der Größenordnung von
103 Ω-1cm-1 bei gleichzeitiger guter Transparenz von mindestens 80 % im Absorptions-
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bereich von CuIn(Ga)Se2 (E > 1 eV). Die ZnO-Fensterschicht wird hierfür meist mit Alu-
minium dotiert. Das Banddiagramm der Solarzelle ist in Abbildung 2.4 gezeigt.
Aufgrund der Giftigkeit von Cadmium ist die CdS-Pufferschicht prinzipiell unerwünscht.
Solarzellen ohne Pufferschicht bzw. mit einer alternativen Cd-freien Schicht haben jedoch
einen geringeren Wirkungsgrad, der teilweise um einige Prozentpunkte unterhalb des
Wertes für Zellen mit CdS-Puffer liegt. Zur Zeit werden zahlreiche Alternativen unter-
sucht, wie zum Beispiel InxSey [Nak98a], In(OH,S) [Bay98] oder Zn(Se,OH)x [Enn99],
und es wird erwartet, dass noch vor dem Einstieg in eine industrielle Fertigung das Ele-
ment Cadmium aus der Zelle verbannt werden kann.
Die Schwierigkeit bei der Einführung des Cd-freien Puffers liegt in den zahlreichen Funk-
tionen, die diese Schicht erfüllen muss. Die Pufferschicht gewährleistet die vollständige
Bedeckung der CuIn(Ga)Se2-Oberfläche [Fri96] und den Schutz der Absorberschicht wäh-
rend der Abscheidung von ZnO [Rau99a]. Außerdem bewirkt der nasschemische Prozess
eine Reinigung der Oberfläche durch Entfernung von Sauerstoff und elementarem Selen
[Kro99].
Für die Stromentnahme wird die Solarzelle mit einer Metallkontaktierung vervollständigt.
Bei kleinen Laborzellen wird die ZnO-Frontelektrode mit Aluminium-Kontakten (grids) in
Abbildung 2.4: Banddiagramm eines ZnO/CuInSe2-Heteroübergang mit CdS-Puf-
ferschicht. EF ist die Fermienergie.
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Abbildung 2.5: Integrierte Serienverschaltung der CuIn(Ga)Se2 Solarzellen. Der Stromfluss
durch das Modul ist als durchgezogene Linie dargestellt.
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einer Fingerstruktur versehen. Großflächige Module werden dagegen integriert verschaltet.
Dafür wird die Mo-Rückelektrode durchtrennt, so dass streifenförmige Sektoren stehen.
Die ZnO-Frontelektrode eines Sektors wird dann mit dem Rückkontakt des benachbarten
Sektors verbunden (Abbildung 2.5). Diese Serienschaltung von einzelnen Zellen kann
vollautomatisch durchgeführt werden.




3.1 Photolumineszenz und Anregungsspektroskopie
Der Messplatz für die Photolumineszenz (PL) besteht aus einem Ar+-Laser (100 mW),
einem Oxford Bad-Kryostaten, einem 22,7 cm Spex Monochromator und einem mit flüssi-
gem Stickstoff gekühlten Ge-Detektor (Abbildung 3.1). Die Anregung erfolgt über die
488 nm Linie, alle weiteren Laserlinien werden durch einen Interferenzfilter unterdrückt.
Durch Fokussierung kann eine maximale Anregungsdichte von 105 W/m2 erreicht werden,
im unfokussierten Fall liegt die Anregungsdichte um etwa eine Größenordnung darunter.
Für Standardmessungen steht die Probe in einem Heliumbad bei einer Temperatur von
T = 4,2 K. Eine Widerstandsheizung und ein Oxford Temperaturregelsystem ITC 502
ermöglichen die Temperatursteuerung bis 300 K.
Die Messung erfolgte in der 90°-Geometrie, die Anregungs- und Detektionsachsen stehen
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Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau der Apparatur für PL- und PLE-Messungen.
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det. Linsen aus Quarzglas (Suprasil, Spektrosil, o.ä.), wie sie für den UV-Bereich einge-
setzt werden, sind hierfür ungeeignet, da sie eine starke Absorptionslinie bei 0,9 eV auf-
weisen. Bei sehr hoher Luftfeuchtigkeit wird außerdem die Absorption von Wasserdampf
im Strahlengang bei 0,9 eV relevant, so dass die Spektren in diesem Energiebereich leicht
verändert werden.
Die eingesetzten 22,7 cm Monochromatoren von SPEX haben eine maximale Auflösung
von 0,24 nm bzw. von 0,6 meV bei einer Photonenenergie von 0,9 eV. Für eine höhere
Auflösung stand außerdem ein Jobin Yvon THR1000 1 m Monochromator zur Verfügung.
Aufgrund der großen Linienbreiten in den untersuchten CuIn(Ga)Se2-Dünnschichten war
jedoch sein Einsatz nicht nötig.
Die Signalverstärkung erfolgte mit Lock-In-Technik, wobei die Anregungsquelle durch
einen mechanischen Zerhacker (Chopper) mit einer Frequenz von f = 120 Hz moduliert
wurde. Die Verarbeitung und Speicherung der Messdaten sowie die Steuerung der Schritt-
motoren für die Monochromatoren wurde von einem Rechner mit Labview-Software über-
nommen.
Die Informationstiefe der PL-Messung wird durch die Eindringtiefe der Anregungsquelle
bestimmt. Für die Photonenenergie des Ar+-Lasers von 2,5 eV beträgt der Absorptions-
koeffizient etwa 105 cm-1 [Kar93b], so dass die Eindringtiefe bei 100 nm liegt. PL-Experi-
mente geben somit Aufschluss über das Volumen der Dünnschichten.
Photolumineszenz Anregungsspektroskopie (PLE: PhotoLuminescence Excitation) wurde
mit demselben Aufbau durchgeführt (Abbildung 3.1). Bei diesem Messverfahren wird die
Lumineszenz-Intensität bei festen Energie (meist im Maximum der PL-Linie) unter
Variation der Anregungsenergie gemessen. Anstelle der Anregung durch einen Laser
wurde hierfür eine 150 W Halogenlampe in Kombination mit einem 22,7 m Spex-Mono-
chromator eingesetzt. Die Anregungsleistung ist während der PLE-Messung um etwa drei
Größenordnungen geringer als bei Anregung durch den Laser, folglich ist für dieses Mess-
verfahren eine hohe Lumineszenzintensität nötig.
Mit PL- und PLE-Messungen werden Anregungs- und Rekombinations-Prozesse unter-
sucht. Durch Anregung mit Licht werden Elektron-Loch-Paare generiert, die zunächst an
die Bandkanten relaxieren und dort Exzitonen bilden oder von Defekten eingefangen wer-
den. Ein Teil der Ladungen rekombiniert nichtstrahlend und kann nicht nachgewiesen wer-
den. Nachgewiesen wird die strahlende Rekombination. Die dabei emittierten Photonen
werden spektral aufgelöst detektiert und erlauben Rückschlüsse auf die Defekte und die
Eigenschaften des Halbleiters. Eine Einführung in die Analyse der Photolumineszenz kann
in [Pan71] und [Böe90] gefunden werden.
3.2 Positronenannihilation
Die Positronenannihilations-Experimente wurden an der Universität Halle an einem
Positronenstrahlsystem mit einer 22NaCl-Quelle (0,5 GBq), einem Linearbeschleuniger (bis
40 keV) und einem ORTEC Ge-Detektor durchgeführt. Die Auflösung des Detektors be-
trägt 1,5 keV bei 514 keV. Für Standardmessungen ist die Temperatur T = 300 K, für
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Temperaturserien kann die Probentemperatur von 20 bis 600 K variiert werden. Der Auf-
bau ist in [Eic97] beschrieben.
Wenn ein Positron in den Halbleiter eintritt, wird es zunächst durch Stöße mit Elektronen
abgebremst. Nach der Thermalisierungszeit von einigen ps diffundiert das Positron im
Zwischengitterbereich und kann von einem attraktiven Potential eingefangen werden. Der
Einfang kann an neutralen oder negativ geladenen Defekten mit einem offenen Volumen
erfolgen. Ein offenes Volumen liegt bei Leerstellen oder Komplexen, die Leerstellen ent-
halten, vor. Die Annihilationszeit hängt von der Elektronendichte am Ort der lokalisierten
Positronen ab und liegt typischerweise im Bereich von einigen 100 ps.
Neben den Leerstellen sind auch sogenannte „flache Positronenfallen“ von Bedeutung.
Flache Fallen sind zwar negativ geladen, besitzen aber kein offenes Volumen. Diese Fallen
werden von Antisite-Defekten gebildet [Cor92]. Die Positronen besetzen dann ausgedehnte
Rydbergzustände des Defekts und sind nur schwach gebunden. Der Nachweis dieser Fallen
ist nur bei tiefen Temperaturen möglich, da die Positronen bei höheren Temperaturen re-
emittiert und von anderen Fallen eingefangen werden.
Bei der Annihilation des Teilchen/Antiteilchenpaares werden zwei Photonen emittiert,
deren Energie der Ruhemassen der Teilchen (me = 511 keV) und der kinetischen Energie
des Elektrons entspricht. Das Positron ist zu diesem Zeitpunkt thermalisiert und besitzt
keinen signifikanten Impuls. Durch den Elektronenimpuls wird das 511 keV-Signal
dopplerverbreitert, wobei die Halbwertsbreite des Signals von der Impulsverteilung der
Elektronen am Ort der Annihilation abhängt. Die Dopplerverbreiterung ist relativ gering
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Abbildung 3.2: Spektrale Auflösung des Annihilationssignals von Positronen in
einem Festkörper. Die Dopplerverbreiterung des Signals wird durch den S- und W-
Parameter beschrieben.
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nach einem Einfang der Positronen in Leerstellen, da die Annihilation hauptsächlich mit
Elektronen kleiner Impulse stattfindet. Bei einer Annihilation im Volumen ist die Doppler-
verbreiterung dagegen maximal.
Die Messgrößen sind der S- und der W-Parameter, die die Dopplerverbreiterung des Anni-
hilationsspektrums beschreiben (Abbildung 3.2). Der S-Parameter berechnet sich aus der
relativen Zählrate im Zentrum der Energieverteilung mit Eγ = (511±0,8) keV und wird
durch die an Leerstellen lokalisierten Positronen bestimmt. Eine verringerte Dopplerver-
breiterung des Signals führt zu einer Zunahme des S-Parameters. Der S-Parameter steigt
mit zunehmender Defektkonzentration an, da ein größerer Anteil der Positronen lokalisiert
wird. Da der absolute Wert des S-Parameters physikalisch nicht relevant ist, wird in der
Praxis der Wert des defektfreien Volumenmaterials auf eins normiert. Bei dem Halbleiter-
system CuIn(Ga)Se2 unterliegt diese Definition jedoch einer gewissen Willkür, da kein
defektfreies Probenmaterial vorliegt.
Der W-Parameter dagegen beschreibt den relativen Anteil der Ausläufer des 511 keV-Sig-
nals mit der Energie 2,78 keV < |Eγ - 511 keV| < 3,96 keV. Diese Ausläufer werden durch
die Annihilation der Rumpfelektronen verursacht und hängen von der chemischen Umge-
bung des Defektes ab. Die Definition der S- und W-Parameter wird in Abbildung 3.2 ver-
anschaulicht.
Jedem Defekt ist ein charakteristisches (S,W)-Paar zugeordnet. Liegen in einem Halbleiter
mehrere Defekte vor oder ändert sich die Konzentration eines Defektes, dann werden die
Parameter durch die Linearkombination der Einzelparameter bestimmt. Um den Einfang in
zwei Fallen zu trennen, ist es üblich, die Messdaten für unterschiedliche Positronen-
energien (Eindringtiefen) in einer S-W-Darstellung (S-Parameter vs. W-Parameter) aufzu-
tragen. In dieser Darstellung liegen die Messwerte auf einer linearen Verbindung zwischen
den (S,W)-Paaren der beiden Fallen [Schu88].
Eine Einführung in die Technik der Positronenannihilation kann in [Eic97], [Kra97a] und
[Pol98] gefunden werden
3.3 Röntgendiffraktometrie (XRD)
Röntgenbeugungs-Messungen (XRD: X-Ray Diffraction) wurden mit einem Zweikreis-
diffraktometer D5000 von Siemens durchgeführt. Die Quelle bestand aus einer Cu-Anode
mit zwei diskreten Linien Kα1 bei 1,54051 Å und Kα2 bei 1,54433 Å. Die Cu-Kβ1-Linie
bei 1,39217 Å wurde mit einem Ni-Filter unterdrückt.
Für die Zuordnung der Streuwinkel wurden die JCPDS-Dateien vom International Centre
for Diffraction Data (ICDD) herangezogen. Eine Einführung in die Grundlagen der Rönt-
genstreuung ist beispielsweise in [Lug92] zu finden.
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3.4 Sekundärionen-Massenspektrometrie (SIMS)
Die SIMS-Messungen wurden auf einer MIQ 56A Anlage der Firma CAMECA/Riber mit
Sauerstoffionen als Primärteilchen und einer Beschleunigungsspannung von 6 kV durchge-
führt.
Während der Messung werden die obersten Atomlagen einer Probe durch den Beschuss
mit einem fokussierten Strahl geladener Teilchen (Primärionen) abgetragen. Der geladene
Anteil der so abgesputterten Teilchen - die Sekundärionen - wird mit einem Massen-
spektrometer nachgewiesen. Aus der Signalintensität der einzelnen Massen lässt sich auf
die Konzentration der Elemente und Isotope auf der Probenoberfläche schließen.
Durch den Ionenbeschuss findet ein Materialabtrag statt, wodurch tieferliegende Bereiche
der Probe freigelegt und einer Untersuchung zugänglich gemacht werden. In einem Tie-
fenprofil wird bei kontinuierlichem Primärionenbeschuss die Intensität bestimmter Sekun-
därionen gegenüber der Messzeit aufgetragen. Ist der Materialabtrag pro Zeit bekannt,
kann auf die Tiefe umgerechnet werden.
Der Nachweis der Elemente erfolgt über das jeweils häufigste Isotop. Da die einatomaren
Signale von Indium, Gallium und Natrium sehr stark waren und im Sättigungsbereich des
Detektorsystems lagen, wurden diese Elemente über In2-, Ga2- und Na2-Verbindungen
nachgewiesen.
Das Messprinzip und der Versuchsaufbau sind ausführlich in [Bur99] dargestellt.
3.5 Photoelektronenspektrometrie
Die Photoelektronenspektrometrie wurde an einer ESCA-Anlage (ESCA = Electron
Spectroscopy for Chemical Analysis) der Firma VG Instruments durchgeführt. Die Rönt-
genquelle liefert eine Mg Kα-Strahlung mit einer Primärenergie von 1253,6 eV bei einer
Linienbreite von 0,7 eV.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden XPS (X-Ray Photoemission Spectroscopy) und AES
(Auger Electron Spectroskopy)-Messungen durchgeführt. Für beide Verfahren wird der
Festkörper mit monochromatischen Photonen angeregt. Dabei werden Elektronen aus den
Atomschalen in das Quasikontinuum oberhalb des Vakuumniveaus angehoben und verlas-
sen den Festkörper (XPS). Durch die Röntgenteilchen werden außerdem Übergänge inner-
halb der Atomhüllen angeregt, die unter Emission von Elektronen aus einer weiteren
Schale wieder in den Grundzustand relaxieren (AES). Die kinetischen Energien der emit-
tierten Elektronen werden mit einem Energieanalysator ermittelt.
Da die Bindungsenergien der Rumpfelektronen sowie die Energieverteilung der emittierten
Auger-Elektronen elementspezifisch sind, ist mit den Methoden eine Elementanalyse der
Oberfläche möglich. Die Bindungsenergien variieren außerdem mit der chemischen
Umgebung der Elemente, so dass die chemischen Bindungsverhältnisse der Oberfläche
bestimmt werden können.
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Aufgrund der geringen mittleren freien Weglänge der ausgelösten Elektronen können nur
die Elektronen aus den obersten Atomlagen den Halbleiter verlassen. Die Methode hat
somit eine Tiefenauflösung von einigen 10 Å und ist extrem oberflächensensitiv.
Das Messprinzip und der Versuchsaufbau sind ausführlich in [Öst98] dargestellt.
3.6 Elektronenmikroskopie
Die Rasterelektronenmikroskopie- (REM) Aufnahmen in dieser Arbeit wurden an einer
DSM 982 GEMINI Anlage der Firma LEO durchgeführt. Bei der Messung wurde ein
Elektronenstrahl mit einer Energie von 10 keV auf die Probe fokussiert. Durch die inelasti-
sche Streuung der hochenergetischen Strahlelektronen werden Sekundärionen ausgelöst,
die zum Teil die Probe verlassen und mit einem Detektor nachgewiesen werden. Da die
Wahrscheinlichkeit für die Emission der Sekundärionen von der Struktur der Oberfläche
abhängt, kann durch Abrastern der Probe mit dem Elektronenstrahl die Oberflächen-
morphologie vermessen werden.
Die maximale Auflösung in der Mikroskopie ist durch die Wellenlänge der verwendeten
Strahlung festgelegt. Im Elektronenmikroskop ist die theoretische Auflösungsgrenze durch
die de Broglie Wellenlänge beschränkt und liegt theoretisch weit unter 1 nm. Aufgrund
von Fehlern in der Elektronenoptik werden jedoch in der Praxis nur Auflösungen im Be-
reich von einigen nm erreicht.
Die energiedispersiven Röntgenspektroskopie- (EDX) Messungen wurden an einem REM
durchgeführt. Bei dieser Messmethode werden jedoch nicht die emittierten Sekundärelek-
tronen detektiert, sondern die Röntgenstrahlung, die bei der Anregung durch die Elektro-
nen entsteht. Da die Röntgenstrahlung elementspezifisch ist, kann so die Elementzusam-
mensetzung der Probe bestimmt werden. Die Messungen wurden an einem LEO 430 REM
mit einer Elektronenenergie von 20 keV durchgeführt.
Eine Einführung in die Elektronenmikroskopie ist in [Fle95] zu finden.
3.7 Ultraschallbehandlungen von Solarzellen
Die Ultraschallbehandlungen wurden am Center for Mikroelectronic Research an der Uni-
versity of South Florida (USA) durchgeführt. Der experimentelle Aufbau besteht im Kern
aus einem Frequenzgenerator und einem piezoelektrischen Koppler (engl.: Transducer).
Tabelle 3.1: Beobachtete Effekte von Ultraschallbehandlung auf Bauelemente.




um 0,5 V geringer
[Ost97]
Tunneldiode GaAs Sättigungsstrom viermal geringer [Zde87]
LED InGaAs Lichtintensität 30 % höher [Zde86]
IR Detektor CdHgTe Rauschen 1/f zehnmal geringer [Oli96]
Solarzelle pc-Si Wirkungsgrad 5 % höher [Isk88]
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Die generierten Ultraschallwellen werden auf eine Probe übertragen, die mechanisch auf
dem Koppler befestigt ist, oder mit einem Vakuumsystem angesaugt wird.
Wenn das System in Resonanz betrieben wird, werden akustische Amplituden (Verhältnis
zwischen der Schwingungsamplitude und den charakteristischen Ausdehnungen des
Kopplers) von höchstens 10-4 erreicht. Dies entspricht einer akustischen Leistung von eini-
gen wenigen W/cm2. Die Resonanzfrequenz des System hängt im wesentlichen von der
Geometrie des Koppler ab und kann zwischen 20 und 100 kHz variieren. Da sich die
Resonanzfrequenz außerdem geringfügig mit der Beschaffenheit der Probe und der Tempe-
ratur verändert, wird die übertragene Leistung mit einem akustischen Sensor überwacht
und die Frequenz elektronisch nachgeregelt. Im vorliegenden Fall wurde mit einer Fre-
quenz um die 26 kHz gearbeitet. Die Prozessparameter zur Steuerung der Ultraschall-
behandlung sind die Ultraschallamplitude (definiert über die Ausgangsspannung des Fre-
quenzgenerators), die Temperatur und die Behandlungszeit.
Das Verständnis der durch die Ultraschallbehandlung ausgelösten physikalischen Prozesse
beruht weitgehend auf empirischen Untersuchungen. In Tabelle 3.1 ist eine Auswahl von
elektronischen Bauelementen aufgelistet, deren Eigenschaften bei Anwendung der
Methode deutlich verbessert werden konnten. Der positive Effekt der Ultraschallbehand-
lung wird meist darauf zurückgeführt, dass der Halbleiter von einem metastabilen Zustand
in einen stabilen Endzustand übergeführt wird. Durch die Ultraschallabsorption wird die
nötige Aktivierungsenergie aufgebracht um die schwachen (metastabilen) Bindungen auf-
Abbildung 3.3: Mikroskopisches Modell für den Einfluss von Ultraschall in poly-
kristallinem Silizium. Durch die Ultraschallbehandlung (UST) setzt eine interne
Umordnung von Wasserstoff ein, wodurch die Passivierung der Korngrenzen opti-
miert wird.
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zubrechen.
Das Potential dieser Methode für die Photovoltaik wurde zuerst von Iskanderov et al. an
Solarzellen aus polykristallinem Silizium demonstriert [Isk88]. Ostapenko et al. erklärten
die beobachtete Steigerung des Wirkungsgrades mit einer Reduktion der lateralen Inhomo-
genitäten und einer gesteigerten Diffusionslänge der Minoritätsladungsträger nach der
Ultraschallbehandlung [Ost96].
Der mikroskopische Effekt dieser Wirkungsgradzunahme wurde durch die ultraschall-
aktivierte Diffusion von Wasserstoff beschrieben [Kos96]. Wasserstoff wird in polykri-
stallinem Silizium zur Passivierung von Korngrenzen eingesetzt. Die effektive Passivie-
rung der nicht-abgesättigten Bindungen („dangling bonds“) und Rekombinationszentren ist
entscheidend für die Effizienz der Solarzelle. Ein Teil des Wasserstoffs ist jedoch im Sili-
ziumkristall eingebaut und trägt nicht zur Passivierung bei. Durch die Ultraschallabsorp-
tion wird dieser schwach gebundene interstitielle Wasserstoff aktiviert, so dass er in Sili-
zium diffundieren kann und zum Teil von nicht-abgesättigten Bindungen an den Korngren-
zen eingefangen wird. Das Potential für den Wasserstoff ist in Abbildung 3.3 dargestellt.
Die Nachbehandlung der Zellen erlaubt somit eine Optimierung der Oberflächenpassivie-
rung und eine Steigerung des Wirkungsgrades.
Dieses Modell zur Beschreibung der mikroskopischen Prozesse während der Ultraschall-
behandlung wurde für Solarzellen aus polykristallinem Silizium entwickelt. Die Übertrag-
barkeit auf CuIn(Ga)Se2-Solarzellen wurde noch nicht überprüft.
Eine gute Einführung in die Technik der Ultraschallbehandlung lässt sich in [Ost99]
finden.
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4 Stand der Forschung
4.1 Verlustprozesse in der Solarzelle
Eine Solarzelle aus einem einfachen pn-Kontakt kann einen maximalen Wirkungsgrad von
30 % erreichen. Dieses theoretische Limit ist abhängig von der Bandlückenenergie EG und
gilt für Halbleiter, die mit EG = 1,4 eV optimal an das Sonnenspektrum angepasst sind. Für
Solarzellen aus CuInSe2 mit EG = 1,0 eV (300 K) wird eine maximale Umwandlungs-
effizienz von 28 % abgeschätzt [Lew95].
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Abbildung 4.1: Strom-Spannungs-Charakteristik einer CuInSe2-Solarzelle unter Beleuchtung
(AM 1,5). Die Zelle hat einen Wirkungsgrad von η = 12 %. Die Leerlaufspannung beträgt
Uoc = 480 mV, der Kurzschlussstrom Isc = 40 mA/cm2 (pro Solarzellenfläche) und der Füllfaktor
FF = 64 % .
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Dieser maximale theoretische Wirkungsgrad kann aber nicht erreicht werden, da in der
Solarzelle Verluste auftreten. Der höchste Wirkungsgrad einer CuIn(Ga)Se2-Solarzellen
liegt bei 18,8 % [Con99], großflächige Module aus industrienahen Fertigungen erreichen
Werte zwischen 10 und 12 %.
Die Analyse der Verlustprozesse ist deshalb von großer Bedeutung. In Abbildung 4.1 ist
die Strom-Spannungskennlinie einer durchschnittlichen Solarzelle aus dem RTP-Prozess
gezeigt. Die charakteristischen Parameter zur Bestimmung der Kennlinie sind die Leer-
laufspannung Uoc, der Kurzschlussstrom Isc und der Füllfaktor FF. Der Wirkungsgrad η
wird für ein standardisiertes Sonnenspektrum (AM 1,5) mit einer Lichtleistung von






Der maximale Kurzschlussstrom wird durch den Anteil des Sonnenspektrums bestimmt,
dessen Energie die Bandlückenenergie der Absorberschicht übersteigt. Nur dieser Anteil
des Spektrums kann durch Generation von Elektron-Loch-Paaren zum Solarzellenstrom
beitragen. Für eine Solarzelle aus CuIn(Ga)Se2 mit 20 % Galliumanteil beträgt der maxi-
male Kurzschlussstrom pro Solarzellenfläche 43,5 mA/cm2 [Sit96].
In der Solarzellen treten jedoch zusätzliche Verluste auf, da nicht alle photogenerierten
Elektron-Loch-Paare zum Photostrom beitragen. Ein Teil der Ladungen rekombiniert an
Störstellen in der Schicht oder an den Oberflächen. Die Dichten der Rekombinations-
zentren im Volumen und an den Korngrenzen bestimmen somit den tatsächlichen Kurz-
schlussstrom der Solarzelle.
Die maximal erreichbare Leerlaufspannung wird durch das Diffusionspotential am pn-
Kontakt und somit durch die Bandlücke des Halbleiters begrenzt. Aus dem Vergleich mit
hocheffizienten Solarzellen aus kristallinem Silizium ergibt sich, dass in CuInSe2-
Solarzellen Spannungen von mindestens 700 mV erreichbar sind [Zha98]. Die Leerlauf-














Nc und Nv sind die effektiven Zustandsdichten im Leitungs- und Valenz-Band, Isc der
Kurzschlussstrom und Dn die Diffusionskonstante der Minoritätsladungsträger (hier: Elek-
tronen). Für die Höhe der Leerlaufspannung sind die Diffusionslänge der Elektronen Ln
und der Dotierkonzentration NA in der Absorberschicht entscheidend. Da die Diffusions-
länge Ln von der Lebensdauer der photogenerierten Ladungen bestimmt wird, wird nicht
nur der Kurzschlussstrom, sondern auch die Leerlaufspannung durch die Rekombinations-
verluste reduziert.
Bei einem Anstieg der Diffusionslänge um eine Größenordnung nimmt die Leerlaufspan-
nung nach Gleichung 4.2 um etwa 60 mV zu. Sobald die Diffusionslänge in den Bereich
der Korngröße kommt (≈ 1 µm), ist nicht mehr die Rekombination im Volumen der limi-
tierende Faktor, sondern die Rekombinationsgeschwindigkeit an den Oberflächen. In die-
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sem Fall ist eine weitere Erhöhung der Spannung nur über die Reduktion der Rekombina-
tionsrate an der Oberfläche zu erreichen.
Je nach Qualität der Schicht ist der Einfluss der Rekombinationsverluste unterschiedlich
stark. Für die Lebensdauer der Elektronen werden Zeiten zwischen 3 und 100 ns angege-
ben [Pue96] [Nis97] [Ohn98]. Die Diffusionslängen der Elektronen liegen zwischen 0,5
und 1,5 µm [Kle94] [Par98].
Nach Walter et al. treten die Verluste hauptsächlich in der Raumladungszone im
CuIn(Ga)Se2-Absorber und nicht an der Kontaktfläche zur CdS-Pufferschicht und ZnO-
Frontelektrode auf [Wal94]. Die Rekombinationen der Ladungen finden demnach an Stör-
stellen im Volumen und an den Korngrenzen von CuIn(Ga)Se2 statt. Die Rekombination
über Defekte an der Kontaktfläche ist offensichtlich zu vernachlässigen.
Eine weitere Ursache für die Spannungsverluste ist die zu schwache Dotierung der Absor-
berschicht. Die Dotierkonzentration NA bestimmt die Höhe der Diffusionsspannung am pn-
Kontakt und somit die maximale Leerlaufspannung. Wie aus Gleichung 4.2 zu entnehmen
ist, führt eine Steigerung der Dotierkonzentration NA um eine Größenordnung zu einer
Erhöhung der Leerlaufspannung um 60 mV. Ist die Dotierung zu schwach, treten bedingt
durch die zu geringe Spannung Energieverluste auf.
Die optimale Dotierung für CuIn(Ga)Se2-Solarzellen ist nicht bekannt. In Silizium liegt die
optimale Akzeptorkonzentration in der Größenordnung von 1016 cm-3 [Goe94]. Eine
höhere Konzentration wirkt sich dort negativ aus, da die Dotieratome dann als Streuzentren
wirken und somit die Beweglichkeit und die Diffusionslänge der Ladungen herabsetzen. In
CuIn(Ga)Se2 werden jedoch aufgrund der hohen Absorption nicht so hohe Anforderungen
an die Diffusionslängen gestellt, so dass eine höhere optimale Akzeptordichte als in Sili-
zium zu erwarten ist. Da die Trägerdichte in der CuIn(Ga)Se2-Absorberschichten nur in der
Größenordnung von 1016 cm-3 liegt, ist die Dotierung in den vorliegenden Schichten zu
schwach.
Allerdings kann die Leerlaufspannung durch Erhöhung der Dotierkonzentration nicht
beliebig gesteigert werden, da die Weite der Raumladungszone abnimmt und die Wahr-
scheinlichkeit für Tunnelprozesse durch den pn-Kontakt steigt. Dieser Prozess führt
zunächst zu Verlusten und bei sehr starker Dotierung zum Kurzschluss der Zelle.
CuIn(Ga)Se2-Dünnschichten sind durchgehend intrinsisch dotiert und hoch kompensiert.
Eine gezielte Steuerung der intrinsischen Defekte bzw. eine extrinsische Dotierung war
bisher nur wenig erfolgreich. Eine wichtige Voraussetzung für die Minimierung der Span-
nungsverluste ist deshalb das Verständnis der Defekte in CuIn(Ga)Se2.
4.2 Charakterisierung mit elektrischen Methoden
Mit Hilfe von elektrischen Messmethoden konnten in CuIn(Ga)Se2 zwei verschiedene
Akzeptoren mit Aktivierungsenergien von etwa 100 und 300 meV nachgewiesen werden
(Tabelle 4.1). Beide Akzeptoren treten unabhängig vom Cu/(In+Ga)-Verhältnis auf und
werden sowohl in Einkristallen als auch in Dünnschichten beobachtet. Zumindest der tiefe
Akzeptor bei 300 meV scheint von großer Bedeutung für die Solarzelleneigenschaften zu
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sein, da ein Anstieg seiner Konzentration mit dem Abfall der Leerlaufspannung korreliert.
Es wurde vorgeschlagen, dass dieser Defekt das entscheidende Rekombinationszentrum für
die Verluste in der Solarzelle bildet [Her97a].
Die Trägerdichten in Einkristallen variieren zwischen 1016 und 1019 cm-3, wobei sowohl p-
als auch n-Dotierung beobachtet wird [Mat96] [Schr98]. Dünnschichten sind dagegen stets
p-leitend mit einer Löcherdichte zwischen 1016 und 1017 cm-3 [Nak97] [Nik99]. In Cu-
reichen Schichten ist die Löcherdichte meist etwas höher als in den In-reichen und kann
dort Werte bis zu 1018 cm-3 erreichen [Rau99a]. In unbehandelten Cu-reichen Schichten
wird der Cu-Überschuss als metallische CuSe-Phasen ausgeschieden, so dass in diesen
Proben Ladungsträgerdichten von 1019 cm-3 und mehr beobachtet werden. Diese hochleit-
fähigen Binärphasen verfälschen die elektrischen Messungen an CuIn(Ga)Se2 und können
durch Ätzen in KCN-Lösung entfernt werden [Has96].
Während in Einkristallen Löcherbeweglichkeiten von bis zu 300 cm2/Vs (300 K) gefunden
werden [Schr98] [Mat98], sind die Beweglichkeiten in polykristallinen Dünnschichten
deutlich geringer. Es ist naheliegend, die verringerte Beweglichkeit auf Transportbarrieren
an den Korngrenzen zurückzuführen. In Cu-reichen MBE-Schichten werden bei Raum-
temperatur Werte von etwa 50 cm2/Vs beobachtet [Nik99]. In den für die Solarzellen rele-
vanten In-reichen Schichten sind die Beweglichkeiten geringer und liegen unterhalb von
10 cm2/Vs.
Die naheliegende Annahme, dass die geringere Beweglichkeit in den In-reichen Schichten
auf die hohe Defektdichte zurückzuführen ist, wird durch temperaturabhängige Messungen
von Eisener et al. bestätigt [Eis99a]. Während die Beweglichkeit in Cu-reichen
Einkristallen mit zunehmender Temperatur abfällt und gut mit der Streuung an Phononen
zu erklären ist, zeigen In-reiche Proben das inverse Verhalten. In diesen Proben werden die
Streuprozesse bis 300 K durch geladene Störstellen bestimmt. Die Störstellendichte scheint
sich somit signifikant mit der Stöchiometrie zu ändern.
In der Analyse der temperaturabhängigen Ladungsträgerdichten ist außerdem ein klarer
Unterschied in der Kompensation nachzuweisen. Während Cu-reiche Proben bei Raum-
temperatur nur schwach kompensiert sind, wird für In-reiche Schichten ein Kompensa-
tionsgrad von K > 99 % bei 300 K abgeschätzt [Eis99a]. Die In-reichen Schichten sind
demnach bereits bei Raumtemperatur hochkompensiert.
Tabelle 4.1: Aktivierungsenergien der beiden aus elektrischen Messungen bestimmten Akzep-
torniveaus. Die Defekte treten unabhängig von der Stöchiometrie und sowohl in Dünnschichten
als auch in Einkristallen auf.
Defekt I Defekt II Messmethoden Herstellungsprozess Referenz
60-90 meV 200-300 meV HALL Bridgman Solution Method [Eis99b]
- 260 meV DLTS Koverdampfung [Iga96]
123 meV 280 meV Admittanz Koverdampfung [Her98]
- 260 meV CV / DLTS Bridman [Nad98]
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Angesichts der hohen Defektdichte in den In-reichen Proben ist nicht mehr zu erwarten,
dass der elektrische Transport durch thermische Aktivierung bestimmt wird. Die Ladungen
werden stattdessen von Störstelle zu Störstelle tunneln und sich durch sogenanntes
Hopping bewegen. Die Leitfähigkeit wird dann mit dem Mott'schen Gesetz
( )( )410exp~ TThop −σ  beschrieben. Rau et al. beobachteten diese Verhalten bis zu 300 K
in Dünnschichten und bestimmten den Parameter T0 zwischen 107 und 108 K [Rau98a].
Essaleh et al. konnten Hopping-Leitfähigkeit auch in Einkristallen beobachten [Ess94].
4.3 Charakterisierung mit optischen Methoden
Da die Kompensation der In-reichen Schichten bereits bei Raumtemperatur sehr stark ist
und bei Abnahme der Temperatur weiter ansteigt, ist zu erwarten, dass die Kompensation
in den optischen Messungen deutlich sichtbar wird. Wie in den beiden folgenden Kapitel
gezeigt wird, verhalten sich die In-reichen und die nur schwach kompensierten Cu-reichen
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Abbildung 4.2: PL-Spektrum einer Cu-reichen CuInSe2-Dünnschicht. Die dominanten Über-
gänge I und II liegen bei 0,97 und 0,90 und werden von mehreren Phononenrepliken begleitet.
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In Abbildung 4.2 ist ein typisches PL-Spektrum einer Cu-reichen Dünnschicht aus dem
RTP-Verfahren gezeigt. In dem strukturierten Spektrum sind zwei verschiedene Rekom-
binationsmechanismen zu trennen. Der dominante Übergang liegt bei etwa 0.97 eV und
wird im Folgenden mit "I" bezeichnet. Dieser Übergang hat eine Halbwertsbreite von etwa
25 meV und wird auf der niederenergetischen Seite von mehreren Repliken begleitet. Der
energetische Abstand dieser Phononenrepliken beträgt 28 meV und ist eine aus RAMAN-
Messungen bekannte Phononenmode [Tan92].
Die Phononenkopplung kann in Einzelfällen bis zur fünften Replik aufgelöst werden, meist
werden die höheren Repliken jedoch von einem weiteren Übergang bei 0,90 eV überlagert.
Dieser Übergang II wird ebenfalls von Phononrepliken begleitet, allerdings ist die Kopp-
lung an das Gitter deutlich stärker. Die Stärke der Kopplung wird durch den Huang Rhys
Parameter S beschrieben, der anschaulich das Intensitätsverhältnis aus der Nullphononen-
linie zur ersten Replik widerspiegelt [Fit68]. Für die Übergänge I und II wurden SI = 0,3
und SII = 0,75 bestimmt [Wag98a].
Die Interpretation der Übergänge ist nicht einheitlich. Ein Spiegel der Literatur
(Tabelle 4.2) zeigt, dass der Übergang I mehrheitlich einer Band-Akzeptor (eA)-
Rekombination mit einer Akzeptorbindungsenergie zwischen 70 und 80 meV zugeordnet
wird. Es wird davon ausgegangen, dass der Akzeptor identisch mit dem in elektrischen
Messungen nachgewiesen Defekt ist (Tabelle 4.1). Übergang II wird ebenfalls als Band-
Akzeptor- oder als Donator-Akzeptor-Paar (DAP)-Rekombination beschrieben.
Die Entscheidung für einen eA oder DAP-Übergang wird meist von der Beobachtung einer
Blauverschiebung der Lumineszenz mit steigender Anregungsleistung abhängig gemacht.
Diese sogenannte Coulomb-Verschiebung beschreibt die elektrische Wechselwirkung der
Störstellen nach der Rekombination und ist eine typische Eigenschaft einer DAP-Rekom-
bination [Tho65]. Da diese Verschiebung nicht an allen Proben beobachtet wird, sind die
Interpretationen der Übergänge nicht einheitlich.
Tabelle 4.2: Interpretation der Übergänge I und II in Cu-reichen CuInSe2-Schichten. Die
Übergänge werden von verschiedenen Arbeitsgruppen auf DAP- bzw. eA-Rekombina-
tionen zurückgeführt. Die beteiligten Akzeptoren besitzen Aktivierungsenergien von
EA = 70...80 meV und EA = 140...158 meV.
Übergang I Übergang II Herstellungsprozeß Referenz
eA: EA=71 meV DAP MBE [Nik94]
eA: EA=80 meV --- Koverdampfung [Zot97]
eA: EA=70 meV --- H2Se-Selenisierung [Schö97]
eA: EA=86 meV eA: EA=158 meV Bridgeman [Cha98]
DAP: ED=10 meV
          EA=75 meV
DAP: ED=10 meV
          EA=140 meV
RTP [Wag98a]
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Für diese Arbeit wird die Interpretation von Wagner et al. [Wag98a] zugrunde gelegt,
wonach beide Übergänge auf DAP-Rekombinationen zurückzuführen sind. Zum einen
wird an den vorliegenden Proben für beide Übergänge eine deutliche Coulomb-Verschie-
bung (1 meV/Dekade) beobachten. Und zum anderen zeigen temperaturabhängigen Mes-
sungen, dass ein Defekt mit geringer Aktivierungsenergie an dem Übergang beteiligt ist.
Ein Akzeptor mit 80 meV Aktivierungsenergie allein kann also den Übergang nicht erklä-
ren. Die Rekombinationsmechanismen und die dabei beteiligten Defekte sind in
Abbildung 4.3 skizziert.
Die Zuordnung von experimentell bestimmten Aktivierungsenergien zu intrinsischen oder
extrinsischen Defekttypen ist zur Zeit noch recht spekulativ. Da eindeutige Experimente
(noch) ausstehen, wird meist auf theoretische Berechnungen zurückgegriffen.
Ende der 80er Jahre wurden defektchemische Berechnungen auf der Basis der chemischen
Bindungsenergien durchgeführt [Möl90]. Die so bestimmten Bildungsenthalpien der 12
möglichen intrinsischen Defekte liegen zwischen 1,4 und 12 eV. In Cu-reichen Schichten
sind aufgrund der geringen Bildungsenergien CuIn-Antisites (1,3 eV) und VIn-Leerstellen
(2,8 eV) als Akzeptoren sowie VSe-Leerstellen (2,4 eV) als Donatoren zu erwarten.
Neuere Berechnungen unter Berücksichtigung der atomaren chemischen Potentiale und der
Fermienergie geben der VCu-Leerstelle eine sehr geringe und unter bestimmten Umständen
sogar negative Bildungsenthalpie [Zha97]. Nach den Berechnungen scheint dieser Defekt
unabhängig von der Stöchiometrie der dominante Akzeptor zu sein. In den Cu-reichen
Proben ist außerdem noch der CuIn-Antisite wahrscheinlich. Alle anderen Defekte haben
deutlich höhere Bildungsenthalpien. Die Berechnungen beschränkten sich jedoch (bisher)
lediglich auf Metalle-Gitterplätze, die Einbeziehung von Selen steht noch aus.
Die PL-Spektren der Cu-reichen Proben ändern sich kaum mit der Variation des
Cu/(In+Ga)-Verhältnisses. Der Cu-Überschuss wird als CuxSe Fremdphase ausgeschieden
und setzt sich an den Oberflächen ab, so dass die Schichten selbst stöchiometrisch
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Abbildung 4.3: Rekombinationsprozesse in Cu-reichen
CuInSe2-Schichten nach [Wag98a].
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4.3.2 In-reiche Schichten
Im Gegensatz zu den PL-Spektren der Cu-reichen Schichten ist die Lumineszenz der In-
reichen Schichten völlig unstrukturiert. Die Spektren bestehen aus einem einzelnen, breiten
Übergang. Phononenrepliken sind in der Regel überhaupt nicht und unter besonderen
Bedingungen (hohe Anregungsleistung) nur sehr verwaschen zu erkennen (Abbildung 4.4).
Außerdem ist die Energieposition der Spektren nicht fest, sondern verschiebt kontinuier-
lich mit dem Cu/In-Verhältnis und der Anregungsleistung zwischen 0,85 und 0,95 eV. Die
energetische Position der Photolumineszenz hängt somit von Herstellungs- und Messbe-
dingungen ab.
Ein weiterer signifikanter Unterschied zu den optischen Prozessen in Cu-reichen Schichten
zeigt sich bei Variation der Anregungsleistung und der Temperatur sowie in Absorptions-
messungen (Tabelle 4.3). Während die Eigenschaften der Cu-reichen Schichten typisch für
eine DAP-Rekombination sind, muss in In-reichen Schichten ein anderer Rekombina-
tionsprozess vorliegen. Insbesondere die starke Verschiebung der PL-Energieposition bei
Veränderung der Anregungsleistung und der Temperatur kann mit dem Coulombterm der
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Abbildung 4.4: PL-Spektren von In-reichen Schichten in Abhängigkeit der Stöchiometrie. Die
Energieposition sowie die Halbwertsbreite der Lumineszenz verändern sich mit dem Cu/In-
Verhältnis.
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DAP-Rekombination nicht mehr erklärt werden.
Eine konsistente Erklärung für dieses Verhalten bietet ein Modell von Shklovskii und
Efros für Halbleiter mit hoher Defektdichte und starker Kompensation [Shk84]. In einem
hochkompensierten Halbleiter liegen Donatoren und Akzeptoren in ionisierter Form vor
und wirken attraktiv bzw. repulsiv auf die freien Ladungen. Durch die statistische Vertei-
lung der ionisierten Störstellen, ist auch das Potential in dem sich die Ladungen bewegen
statistischen Fluktuationen unterworfen. Dieses Potential addiert sich zu Leitungs- und
Valenzbandenergien, so dass die Energie der Bänder ortsabhängig wird (Abbildung 4.5).
Die Bandfluktuation finden zunächst wie auch die Fluktuationen der Störstellen auf allen







Anschaulich bedeutet dies, dass die statistischen Ladungsfluktuationen innerhalb eines
bestimmten Volumens ein Coulombpotential erzeugen. Dieses Potential würde mit zuneh-
menden Radius R gegen unendlich ansteigen. Die maximale räumliche Ausdehnung R ist
jedoch durch die abschirmende Wirkung der freien Ladungen beschränkt. Nach Shklovskii
und Efros lässt sich die maximale Amplitude aus der Dichte an geladenen Störstellen Nt










Die so berechnete Amplitude γel ist relevant für elektrische Prozesse (daher der Index "el"),
da der Stromfluss durch die ausgedehnten Fluktuationen mit großer Amplitude bestimmt
wird. Mit typischen Werten für CuInSe2 (Nt ≈ 2·1018 cm-3 und p ≈ 1016 cm-3) ergibt sich
eine Amplitude von γel ≈ 100 meV.
Optische Prozesse (Absorption, Rekombination) dagegen beruhen auf dem Tunneleffekt
und finden auf einer anderen Längenskala statt. Da die Tunnelwahrscheinlichkeit expo-
nentiell mit zunehmendem Abstand der beteiligten Ladungen abnimmt, sind für optische
Tabelle 4.3: Vergleich der Lumineszenz- und Absorptions-Eigenschaften von Cu- und In-
reicher CuInSe2-Schichten.
In-reiche Schicht [Dir98a] Cu-reiche Schicht [Wag98a]
PL-Linienform keine Struktur,
Halbwertsbreite ≈ 40 meV
Phononenrepliken,
Halbwertsbreite ≈ 25 meV





Absorption Bandausläufer exzitonische Absorption
Kapitel 4:  Stand der Forschung 35

















Mit der Störstellendichte Nt = 1018 cm-3 ergibt sich γopt = 10 meV. Nach Gleichung 4.3 hat
diese Fluktuation eine Ausdehnung von 10 nm.
Die Bandfluktuationen sind experimentell nicht direkt zugänglich. Es ist jedoch möglich,
die Fluktuationen indirekt über die Messung der Absorption zu bestimmen. Die
Bandfluktuationen führen zu einer Verschmierung der Bandkante und zu einer Linienform
der Absorption, die Ähnlichkeiten zu den Urbachausläufern in amorphen Materialien hat.



















Die Parameter ( )2040 42 !πεεemeE =  und 2204 ema eB !πεε=  hängen von der Dielektri-
zitätskonstante ε und der effektiven Elektronenmasse me ab. Mit ε(0) = 13,6 und
me = 0,09 m0 (Tabelle 2.2) ergibt sich E0 = 7 meV und aB = 80 Å. Der Proportionalitäts-







Abbildung 4.5: Rekombinationsprozess in In-reichen CuInSe2-
Schichten. Die Amplitude γopt und die Ausdehnung rs der für
optische Prozesse relevanten Bandfluktuationen betragen
γopt = 10 meV und rs = 10 nm.
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Anpassung der Absorptionsspektren abgeschätzt wurden, hängen von der Stöchiometrie ab
und nehmen von 6·1018 cm-3 (Cu/In = 0.92) auf 1·1018 cm-3 (Cu/In = 0.96) ab.
Das Modell der fluktuierenden Potentiale ermöglicht eine konsistente Beschreibung der
Photolumineszenz und Absorptionseigenschaften von In-reichem CuInSe2. Die Rekombi-
nation der Ladungen findet dann nicht mehr zwischen diskreten Donator und Akzeptor-
zuständen statt, sondern zwischen Ladungen, die in räumlich getrennten Potentialmulden
lokalisiert sind. Nach der Theorie von Osipov et al. werden bei tiefen Temperaturen die
Elektronen von Donator-Clustern, also von einer Ansammlung von positiv geladenen
Donatoren, eingefangen. Die Rekombination findet dann mit Löchern statt, die an Akzep-
toren lokalisiert sind [Osi77].
Die starke Verschiebung der Lumineszenz mit dem Cu/In-Verhältnis kann mit der Verän-
derung der Störstellendichte erklärt werden. Je indiumreicher die Probe wird, je mehr also
die Komposition von der idealen Stöchiometrie (Cu/In = 1) abweicht, desto größer werden
die Potentialfluktuationen. Folglich nimmt die Lumineszenzenergie ab.
Die starke Abhängigkeit der PL-Energie von der Anregungsleistung und Temperatur lässt
sich mit der Abschirmung der Fluktuationen durch zusätzlich generierte Ladungen und
einer Umverteilung der Ladungen innerhalb der Fluktuationen erklären. Während der
Coulomb-Term der DAP-Rekombination nur geringe Verschiebungen zulässt (wenige
meV), kann die Lumineszenzenergie bei einer Rekombination zwischen Bandfluktuationen
erheblich variieren.
Eine ausführliche Darstellung des Modells lässt sich in [Dir96], [Dir97], [Wag97] und
[Dir98a] finden.
Im Gegensatz zu den Cu-reichen Schichten zeigt hier ein Spiegel der Literatur keine ein-
heitliche Interpretation des Rekombinationsprozesses. Beispielsweise interpretieren Zott et
al. die Lumineszenz in In-reichen Schichten als DAP-Rekombination zwischen diskreten
Energieniveaus. Zwar werden auch in dieser Arbeit Potential- oder Kompositionsfluk-
tuationen angenommen, jedoch nur um die Verschmierung der Bandkante zu erklären.
[Zot97]. Bauknecht et al. erklären die ähnliche Luminenszenz in CuGaSe2 ebenfalls als
DAP-Rekombination, gingen jedoch von einer Fluktuation der Bindungsenergien aus
[Bau99]. Nach Bauknecht et al. unterliegen die Bänder keinen Fluktuationen.
Andere Gruppen dagegen gehen wie in der vorliegenden Arbeit von Potentialfluktuationen
aus, um die breite Lumineszenz in In- bzw. Ga-reichem CuInSe2 [Wei98], CuIn0.5Ga0.5Se
[Kru99a] und CuGaSe2 [Kru99b] zu interpretieren.
Dieses Modell hat erhebliche Konsequenzen für die Charakterisierung der Defekte. Die
übliche Bestimmung der Aktivierungsenergien durch Auswertung der temperaturabhängi-
gen Messungen im Arrheniusplot (Intensität vs. 1/Temperatur) ist hier nicht anwendbar, da
die Ladungen nicht zwischen zwei diskreten Energieniveaus verteilt sind. Daher können
die Defekte erst nach dem Abbau der Bandfluktuationen untersucht werden. Ein möglicher
Ansatz ist die Abschirmung der geladenen Störstellung durch die Injektion von freien
Ladungen. Durch den Einsatz von hohen Anregungsleistung konnten die Bandfluktuatio-
nen beispielsweise in hochkompensierten ZnSe [Hei96] und GaAs [Gis93] abgebaut
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werden. Der Einsatz von hohen Anregungsleistungen ist jedoch aufgrund der geringen
thermischen Stabilität der Schichten nicht möglich.
Ein weiterer Ansatz besteht darin, in die Defektchemie einzugreifen und die Donator- oder
die Akzeptorkonzentration zu reduzieren, so dass die hohe Kompensation abgebaut wird.
Dieser Ansatz kann durch nachträgliches Tempern der Schichten umgesetzt werden und
wird im folgenden Kapitel diskutiert.
4.4 Defektumwandlung und Phasenbildung
Seit Mitte der 80er Jahre ist bekannt, dass sich Sauerstoff unter bestimmen Umständen
positiv auf die Eigenschaften von CuInSe2 auswirkt und dass sich durch eine Temperung
an Luft bei etwa 200°C der Wirkungsgrad der Solarzellen teilweise erheblich verbessern
lässt [Mat86]. Ein kurzer Temperschritt an Luft wird auch heute noch (wenn auch oft nicht
explizit angegeben) für die Optimierung von hocheffizienten Solarzellen angewandt
[Tut96].
Der positive Effekt von Sauerstoff wurde durch ein defektchemisches Modell von Cahen
und Noufi erklärt [Cah89] [Cah91]. Nach diesem Modell liegen an der Oberfläche der
unbehandelten CuInSe2-Proben Selenvakanzen (VSe) vor. Während im Chalkopyrit-Kris-
tallgitter jedes Indiumatom vier Bindungen mit Selenatomen eingeht, ist an der Oberfläche
aufgrund der zerstörten Gittersymmetrie die Bindung zu einem Selenatom aufgebrochen
(Abbildung 4.6). Das fehlende Selenatom an der Oberfläche wird als Vakanz mit zwei
schwach gebunden Elektronen behandelt. Die Ladungen können durch thermische Aktivie-
rung an das Leitungsband abgegeben werden, der Oberflächendefekt wirkt somit als
Donator.
Die Oberflächendonatoren bewirken eine Umwandlung zur n-Leitung, so dass sich zum p-
leitenden Kristall eine Raumladungszone ausbildet, die den Löchertransport behindert.
Außerdem wirken die Oberflächendefekte als Rekombinationszentren für photogenerierte








Abbildung 4.6: Defektchemisches Modell nach Cahen und Noufi für die Reaktion
der CuInSe2-Oberfläche mit Luft [Cah89]. Sauerstoff passiviert donatorartige
Selenvakanzen an der Oberfläche.
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ken.
Durch die Temperung an Luft wird der Sauerstoff zunächst an der Oberfläche adsorbiert.
Unter Aufnahme von zwei Elektronen aus dem Leitungsband reagiert der Sauerstoff dann
zu einer In-O-Bindung und passiviert den VSe-Donator. Nach der Temperung an Luft
wurde ein deutlicher Anstieg der Leerlaufspannung beobachtet, der auf die Passivierung
von Rekombinationszentren [Moo96] und auf eine effektivere p-Dotierung [Rau98c]
zurückgeführt wurde.
Das defektchemische Modell wurde von Kronik et al. unter Berücksichtigung des kataly-
tischen Effekts von Natrium erweitert [Kro98]. Demnach wird die Bildung der In-O-
Bindung durch das Vorliegen von Natrium gefördert, da Natrium die hohe Dissoziations-
energie der Sauerstoffmoleküle absenkt und somit die Reaktion erheblich beschleunigt.
Der katalytische Prozess wurde bereits bei der Oxidation von Silizium [Sta89] und GaAs
[Din87] beobachtet und kann in CuInSe2 durch XPS-Messungen nachgewiesen werden
[Ruh94b].
Sauerstoff hat neben der Passivierung von Oberflächendonatoren noch einen weiteren,
weniger erwünschten Effekt. Mit XPS-Messungen ist bereits nach einer kurzen Temperung
bei 200°C kein Cu-Signal mehr zu detektieren. Die Kupferverarmung an der Oberfläche
kann mit der Ladungsverschiebung innerhalb des Kristallgitters aufgrund des stark polari-
sierenden Charakters der In-O-Bindung erklärt werden [Rau99b]. Durch die daraus resul-
tierende Schwächung der Se-Cu-Bindung kann die Bindung thermisch aufgebrochen wer-
den und Kupfer als positives Ion in die Schicht hineindiffundieren. Dieser Cu-Verlust an
der Oberfläche bewirkt eine Verschlechterung der Solarzelleneigenschaften.
Die Diffusionskonstanten in Tabelle 4.4 zeigen, dass Kupfer die höchste Mobilität in
CuInSe2 hat. Für die Cu-Diffusion reichen bereits geringe elektrische Felder aus, wie sie
beispielsweise in der Raumladungszone vorliegen. Die Diffusionskonstanten für die
anderen Komponenten liegen deutlich niedriger. Insbesondere bei den Elementen Gallium
und Selen wird die Diffusion erst bei höheren Temperaturen relevant.
Eine deutlich stärkere Reaktion der CuInSe2-Schicht mit Sauerstoff beobachteten
Kazmerski et al. an Einkristallen [Kaz81]. Nach der Temperung an Luft bei T = 180°C
konnten die Autoren eine Cu-freie Oxidphase an der Oberfläche nachgeweisen. Die durch
die Temperung generierte Oberflächenphase wurden durch XPS und AES-Messungen
Tabelle 4.4: Diffusionskonstanten in CuInSe2.
Element Diffusionskonstante Temperatur Referenz
Cu 10-9..10-8 cm2/s 380°C [Gar97]
In 1,5·10-11 cm2/s 400°C [Mar97]
Ga 4·10-11 cm2/s 400°C [Mar97]
Ga 5·10-13..5·10-10 cm2/s 725°C [Schr96]
Se 2·10-13..10-12 cm2/s 700°C [Bar84]
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analysiert und bestehen aus In2O3 und einem geringen Anteil von SeO2 (kleiner 10 %). Mit
zunehmender Temperzeit dehnt sich diese Oxidphase auf Kosten des CuInSe2-Kristalls
aus, wobei sich das ausgetriebene Kupfer als CuxSe-Zwischenschicht anreichert und vor
dieser Phase hergeschoben wird (Abbildung 4.7). Die Oxidphase kann nach einer Tempe-
rung von zwei Stunden eine Schichtdicke von 70 nm erreichen, die CuxSe-Zwischenschicht
ist lediglich über wenige Atomlagen ausgedehnt (weniger als 3 nm).
Die Ausbildung der Oberflächenphasen wurde auch an koverdampften CuIn(Ga)Se2-Dünn-
schichten beobachtet [Har98]. Nach einer vierstündigen Temperung an Luft bei 200°C
konnten in Übereinstimmung mit Kazmerski et al. In2O3 und in geringerer Konzentration
SeO2 sowie bedingt durch den Ga-Zusatz auch Ga2O3 nachgewiesen werden.
Bei höheren Tempertemperaturen nimmt die Ausdehnung der Oxidphase weiter zu. Boiko
et al. bestimmten die Ausdehnung der In2O3-Phase mit RBS und fanden nach einer
Temperung von Einkristallen bei 550°C bereits nach 30 min eine Schichtdicke von 90 nm,
bzw. von 200 nm nach 70 min Temperzeit [Boi96]. Das Modell von Kasmerski et al.
scheint auch für diesen erhöhten Temperaturbereich zu gelten, auch hier wurde eine starke
Abnahme von Selen und Kupfer an der Oberfläche beobachtet.
Die beiden Modelle von Cahen et al. [Cah89] und Kazmerski et al. [Kaz81] zur Interpreta-
tion des Sauerstoffeinflusses stehen zunächst Widerspruch zueinander. Während das eine
Modell die Passivierung von Oberflächendefekten postuliert, geht das andere von einer
Umwandlung der chemischen Zusammensetzung aus. Die Schwierigkeit bei der Trennung
der Reaktionen besteht darin, dass mit Photoemissionsspektroskopie die In-O Bindung der
passivierten VSe Vakanzen kaum von der In2O3-Phase zu trennen ist [Cah85]. Auch wenn
der Widerspruch nicht vollständig behoben werden kann, so scheint doch die Passivierung
an der Oberfläche bei kurzen Temperzeiten zu dominieren, während die Oxidphasen erst
nach längeren Zeiten und vor allem bei höheren Temperaturen (T > 200°C) auftreten.
Während sich die Modelle von Cahen et al. und Kazmerski et al. auf die Veränderung der
Oberfläche konzentrieren, findet auch eine Veränderung der Defekte im Kristallvolumen
statt. So konnten Niki et al. zeigen, dass sich durch die Temperung von MBE-Schichten
das PL-Spektrum charakteristisch verändern lässt. Nach einer 30-minütigen Temperung
einer Cu-reichen Schicht in Vakuum bei 440°C wird das strukturierte Spektrum




von O 2 < 10%  S eO 2
<3 nm
Abbildung 4.7: Oxidation von CuInSe2 nach Kazmerski et al. [Kaz81]. Durch die
Temperung an Luft reagiert die Oberfläche zu In2O3.
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(Abbildung 4.2) in eine breite und unstrukturierte Lumineszenz umgewandelt, die typisch
für In-reiche Schichten ist [Nik97].
Diese Umwandlung war auch in entgegengesetzter Richtung möglich. Nach der
Temperung einer In-reichen Schicht in Luft bei 400°C konnte ein Spektrum beobachtet
werden, das auffallende Ähnlichkeiten mit dem einer Cu-reichen Schicht hatte [Nik98a].
Die beiden Arbeiten zeigen eine sehr interessante Verbindung zwischen den scheinbar
völlig unterschiedlichen Cu- und In-reichen Schichten. Ein Interpretation für diese Verbin-
dung steht jedoch noch aus.
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5 Ergebnisse & Diskussion
5.1 Temperstudien an Dünnschichten
Ziel der Temperexperimente war es, durch Umwandlung von Defekten in CuIn(Ga)Se2 die
Schichteigenschaften zu verändern und den Defekthaushalt und dessen Kinetik zu studie-
ren. Im Folgenden wird zunächst der Einfluss von verschiedenen Gasatmosphären unter-
sucht. Da eine Temperung an Luft sehr deutliche Auswirkungen auf die Eigenschaften von
CuInSe2 und CuIn(Ga)Se2 hat, konzentrieren sich die weiteren Experimente auf Untersu-
chung dieser Phänomene.
5.1.1 Experimente mit verschiedenen Gasatmosphären
Im Rahmen des FORSOL-Forschungsverbundes wurden CuInSe2-Dünnschichten und
Solarzellen aus dem RTP-Prozess in verschiedenen Gasatmosphären nachbehandelt. Dabei
wurden drei unterschiedliche Atmosphären ausgewählt, von denen eine Reduktion der
Defektdichte und der Verlustmechanismen erwartet wurde:
- Wasserstoff: Wasserstoff ist insbesondere aus der Siliziumtechnologie für seine
Fähigkeit bekannt, nicht-abgesättigte Bindungen und somit Rekombinationszentren zu
passivieren. Die Temperungen wurden 17 Minuten in strömendem Wasserstoff bei 280
bzw. 340°C unter Atmosphärendruck durchgeführt.
- Schwefel: Bei der Schichtherstellung führt ein Selenisierungsschritt in schwefelhaltiger
Atmosphäre zu einem Anstieg des Solarzellen-Wirkungsgrades [Pro96], da Schwefel
scheinbar tiefe Störstellen in der CuInSe2-Schicht passiviert [Rau98b]. Die Temperun-
gen wurden 4 Minuten in strömendem Schwefelorganyl bei 350, 425 bzw. 500°C unter
Atmosphärendruck durchgeführt.
- Stickstoff: Durch die N2-Nachbehandlung der CuInSe2-Schichten konnten in zeitauf-
gelösten Photolumineszenz-Messungen ein signifikanter Anstieg der Rekombinations-
Lebensdauer festgestellt werden [Bac97]. Die Temperungen in Stickstoffatmosphäre
bei 300°C dauerten 1 Minute.
Die Untersuchung der Photolumineszenz-Eigenschaften nach den Temperungen zeigten
einen nur geringen Einfluss der Gasatmosphären. In Abbildung 5.1 ist exemplarisch das
PL-Spektrum einer N2-getemperten Schicht dargestellt. Durch den Temperprozess ändert
sich die Linienform der Lumineszenz nicht wesentlich. Das Spektrum bleibt unstrukturiert
und die Halbwertsbreite nimmt etwas zu. Deutlich wirkt sich die Temperung lediglich auf
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die Energieposition der Lumineszenz aus, das Maximum wird um etwa 20 meV zu niedri-
geren Energien verschoben.
Eine genauere Analyse zeigt, dass die Lumineszenz-Eigenschaften auch nach der Tempe-
rung typisch für einen Rekombinationsprozess zwischen Bandfluktuationen sind. Das
Lumineszenzmaximum verschiebt sich, wie auch in den unbehandelten Schichten, um etwa
10 meV/Dekade bei Erhöhung der Anregungsleistung. In den PLE-Messungen wird eine
flach auslaufende Anregungskante ohne exzitonischen Übergängen beobachtet, deren
Steigung durch den Temperprozess sogar noch abnimmt (Abbildung 5.2).
Wie in Kapitel 4.3.2 diskutiert, wird in einem hochkompensierten Halbleiter die Linien-
form der Absorption durch die Dichte an geladenen Defekten bestimmt. Da die Absorption
an den vorliegenden Proben aufgrund der Mo-Rückelektrode nicht bestimmt werden
konnte, wurden PLE-Messungen mit einer Detektionsenergie am Lumineszenzmaximum
(siehe Abbildung 5.1) durchgeführt. Die PLE-Spektren für die Lumineszenz in der
unbehandelten und der in Stickstoff getemperten Schicht wurden mit dem theoretischen
Verlauf gemäß Gleichung 3.6 angepasst (Abbildung 5.2). Damit ergaben sich für die unbe-
handelte bzw. die getemperte Schicht eine Störstellendichte von Nt = 1·1018 cm-3 und
Nt = 2·1018 cm-3. Nach der Temperung in Stickstoff nimmt demnach die Defektdichte um
























Abbildung 5.1: Veränderung des PL-Spektrums durch eine 30-minütige Temperung in N2-
Atmosphäre bei 200°C. Durch den Temperprozess verschiebt sich das PL-Spektrum um etwa
25 meV zu niedrigeren Energien.
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den Faktor zwei zu.
Die Nachbehandlungen in Schwefel und Wasserstoff-Atmosphäre hatten einen ähnlichen
Einfluss auf die PL-Spektren. Wie in Abbildung 5.3 gezeigt, steigt die Rotverschiebung
der Lumineszenz unabhängig von der Temperatmosphäre auf bis zu 25 meV an. Der
Betrag der Verschiebung scheint lediglich von der Prozesstemperatur abzuhängen.
Daraufhin wurde eine CuInSe2-Schicht in Inertgas (Argon) getempert. Auch bei dieser
Temperung wurde die Linienform des PL-Spektrums nicht verändert aber das Lumines-
zenzmaximum zu niedrigeren Energien verschoben. Es kann also gefolgert werden, dass
nicht der Einbau von Gaskomponenten, sondern der reine Temperatureinfluss die Zunahme
der Defektdichte und die Veränderung der PL verursacht. Durch die erhöhte Temperatur
könnten beispielsweise durch Diffusion der Gitteratome intrinsische Defekte umgewandelt
oder neu generiert werden.
Im Gegensatz zu der anfangs angenommenen Passivierung von Defekten bewirkt der
Temperprozess eine signifikante Erhöhung der Störstellendichte. Dies scheint zunächst den
positiven Auswirkungen der Temperungen zu widersprechen, kann jedoch mit der Infor-
mationstiefe der PL-Messungen (≈ 100 nm) erklärt werden (Kapitel 3.1). Die Messungen
zeigen somit eine Defektzunahme im Volumen der CuInSe2-Kristallite, deren Durchmesser
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Abbildung 5.2: PLE-Spektren einer unbehandelten und N2-getemperten Schicht. Die Berech-
nung der Linienform gemäß Gleichung 4.6 ergibt eine Erhöhung der Störstellendichte Nt von
1·1018 cm-3 auf 2·1018 cm-3 durch die Temperung.
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vierung von tiefen Defektniveaus könnte auf die Reaktion der Oberfläche mit der Temper-
atmosphäre zurückzuführen sein.
Offensichtlich führt also das Tempern in einer Gasatmosphäre nicht zum Einbau der
Atmosphärenkomponenten. Nach Krauser et al. ist ein effektiver Einbau von Wasserstoff
nur durch Implantation zu erreichen. Nach ihren Untersuchungen lässt sich durch Diffusion
die Wasserstoff-Konzentration kaum über das Niveau der intrinsischen Verunreinigung
anheben [Kra97b]. Auch bei der Schwefeltemperung ist fraglich, ob die bereits vorhandene
Konzentration durch den Temperprozess signifikant angehoben wurde. So konnte
beispielsweise mit SIMS-Messungen in den Schwefel-getemperten Schichten kein Schwe-
fel nachgewiesen werden.
Der schwache Einbau der Gaskomponenten könnte die Ursache für die geringe Verände-
rung der PL-Eigenschaften sein.
5.1.2 Temperung von RTP-Schichten in Sauerstoff
In diesem Kapitel beschränken sich die Untersuchungen auf CuInSe2-Schichten aus dem
RTP-Prozess, die als Ga-frei betrachtet werden. Zwar enthalten diese Schichten etwa 10 %
Gallium, das Gallium ist jedoch an der Rückseite lokalisiert (Kapitel 2.2) und mit den
zunächst angewandten optischen Untersuchungsmethoden nicht nachweisbar.



































Abbildung 5.3: Einfluss der verschiedenen Tempergase auf die Energieposition des PL-Maxi-
mums. Unabhängig von den Gasatmosphären wurde eine Rotverschiebung der Lumineszenz
zwischen 15 und 25 meV beobachtet.
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Nach den optischen Untersuchungen werden XRD- und SIMS-Messungen vorgestellt, die
ein sehr unterschiedliches Verhalten der Ga-angereicherten Schichtrückseite und des Ga-
freien Bereiches zeigen. Die starke Reaktion zwischen Gallium und Sauerstoff wird im
nachfolgenden Kapitel an koverdampften CuIn(Ga)Se2-Schichten genauer beleuchtet.
5.1.2.1 Photolumineszenz-Messungen
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Abbildung 5.4: PL-Spektren einer In-reichen unbehandelten (a), Ar-getemperten
(b) und Luft-getemperten (c) sowie einer Cu-reichen CuInSe2-Schicht (d). Wäh-
rend die Temperung in Inergas nur eine Verschiebung der Lumineszenz bewirkt, ist
nach der Temperung an Luft ein strukturiertes Spektrum mit starken Ähnlichkeiten
zu dem der Cu-reichen Schichten zu beobachten.
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einen erheblichen Einfluss auf die Photolumineszenz. Die Veränderung des PL-Spektrums
nach einer 10-minütigen Temperung an Luft bei 400°C ist in Abbildung 5.4 gezeigt.
Die breite und strukturlose Lumineszenz der In-reichen Probe (Abbildung 5.4a) wird durch
die Nachbehandlung in ein strukturiertes Spektrum mit einem dominanten Übergang bei
etwa 0,97 eV umgewandelt (Abbildung 5.4c). Dieser neue Übergang besitzt eine relativ
geringe Halbwertsbreite von 25 meV und hat starke Ähnlichkeiten mit dem Übergang I in
Cu-reichen Schichten (Abbildung 5.4d). Der neue Übergang nach der Temperung an Luft
wird deshalb ebenfalls als Übergang I bezeichnet.
Für eine detailliertere Diskussion wurde das Spektrum der Luft-getemperten Schicht in
halblogarithmischer Darstellung aufgetragen (Abbildung 5.5). In dieser Auftragung können
auf der niederenergetischen Seite des Übergangs I mehrere äquidistante Repliken be-
obachtet werden, deren energetischer Abstand der LO-Phononenenergie von 28 meV ent-
spricht. Da im Gegensatz zu Cu-reichen Schichten die Phononenrepliken nicht von einem
Übergang II bei 0,9 eV überlagert werden, ist eine Auflösung bis zur vierten Ordnung
möglich. Aus den Intensitätsverhältnissen der Repliken lässt sich der Huang-Rhys-Para-
meter S der Kopplung an das Gitter zu S = 0,3 ± 0.05 bestimmen. Dieser Wert stimmt
nahezu perfekt mit dem für Cu-reiche Schichten (S = 0,3) überein (siehe Kapitel 4.3.1).
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Abbildung 5.5: PL-Spektrum einer Luft-getemperten CuInSe2-Schicht in halblogarithmischer
Auftragung. Der dominante Übergang I wird von mehreren Phononenrepliken begleitet. Außer-
dem sind ein noch nicht identifizierter Übergang bei 1,0 eV und ein gebundenes Exziton bei
1,034 eV zu beobachten.
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Die identische Energieposition und Phononenstruktur der Übergänge I in der Cu-reichen
und in der getemperten In-reichen Schicht lassen vermuten, dass auch die Rekombina-
tionsprozesse gleich sind. Diese Vermutung wird im Folgenden noch durch weitere Mes-
sungen bestätigt. Wie in den Cu-reichen Schichten liegt dann nach der Temperung eine
DAP-Rekombination zwischen einem flachen Donator mit einer Aktivierungsenergie von
EA = 10 meV und einem Akzeptor mit EA = 75 meV vor.
Bei 1,0 eV tritt ein weiterer Übergang auf, dessen Intensität mit zunehmender Temperzeit
ansteigt. Der Übergang bei 1,0 eV wird auch in Cu-reichen Einkristallen beobachtet
[Cha98] [Eis98]. Nach Migliorato et al. tritt dieser Rekombinationsprozess bei einem
Selenüberschuss während der Kristallzüchtung auf [Mig75].
Mit sehr geringer Intensität ist ein weiterer Übergang bei 1,034 eV zu beobachten, der auf
die Rekombination eines gebundenen Exzitons zurückzuführen ist [Mud98] [Schö97]. Die
Halbwertsbreite ist mit 20 meV für eine exzitonische Rekombination relativ hoch und
deutet auf Inhomogenitäten oder auf eine Störung durch geladene Defekte hin. Dennoch ist
das Auftreten eines Exzitons ein Indiz für eine Verbesserung der elektronischen Schichtei-
genschaften. In unbehandelten In-reichen Schichten sind aufgrund der vorliegenden Poten-
tialfluktuationen keinerlei exzitonische Prozesse zu beobachten.
Um sicherzustellen, dass die Umwandlung in ein strukturiertes Spektrum durch die Reak-
tion mit Sauerstoff hervorgerufen wird und nicht mit anderen Komponenten der Luft, wur-
den die In-reichen Schichten unter identischen Bedingungen (T = 400°C, t = 10 min) in
Argon sowie in feuchter und trockener N2-Atmosphäre getempert. Die Temperungen
führten jedoch lediglich zu einer Rotverschiebung der Spektren, wie in Abbildung 5.4b
exemplarisch für die Behandlung in Ar-Atmosphäre gezeigt ist. Es ist anzunehmen, dass
die Verschiebung der Lumineszenz, wie bereits in Kapitel 5.1.1 diskutiert, auf den reinen
Temperatureffekt zurückzuführen ist. Eine Umwandlung der PL-Spektren konnte nur in
Luft oder in reiner Sauerstoffatmosphäre beobachtet werden. Somit ist Sauerstoff die
Komponente in der Luft, die für die veränderten Eigenschaften der Photolumineszenz ver-
antwortlich ist.
Die kritische Temperatur für den Temperprozess scheint bei T = 400°C zu liegen. Zumin-
dest für die angewandten Prozesszeiten von 10 bis 60 min ist für geringere Temperaturen
keine Veränderung der PL-Linienform zu beobachten. Die Maxima der Spektren werden in
diesem Temperaturbereich – wie auch für die Temperung in Inertgas-Atmosphäre be-
obachtet – lediglich um etwa 20 meV zu niedrigeren Energien verschoben. Offensichtlich
ist in diesem Bereich nur der Temperatureffekt sichtbar, die Reaktion der Schicht mit
Sauerstoff findet erst bei höheren Temperaturen (T ≥ 400°C) statt. Ab Tempertemperaturen
von 500°C verfärbt sich dann die Schicht und beginnt sich vom Substrat zu lösen, so dass
eine weitere Temperaturerhöhung nicht sinnvoll ist.
Kapitel 5:  Ergebnisse & Diskussion 48
Die Veränderung der PL-Spektren ist mit einem starken Rückgang der Lumineszenzinten-
sität verbunden (Abbildung 5.6). Unterhalb der kritischen Temperatur von T = 400°C
bleibt die Intensität trotz der Rotverschiebung der Lumineszenz relativ konstant. Ab der
Tempertemperatur von 400°C nimmt die Intensität dann sprunghaft um vier Größenord-
nungen ab und bleibt auch bei weiterer Temperaturerhöhung auf diesem Wert. Eine
Temperung in Inertgas unter identischen Bedingungen hat keinen signifikanten Einfluss
auf die PL-Intensität.
Der starke Rückgang der Intensität kann auf zwei Ursachen zurückgeführt werden. Zum
einen könnten durch die Reaktion mit Sauerstoff nichtstrahlende Rekombinationszentren
generiert werden, die in Konkurrenz zu dem Lumineszenzprozess ablaufen. Zum anderen
ist zu berücksichtigen, dass durch die Reaktion mit Sauerstoff der Rekombinationsprozess
verändert wird. Die verringerte Intensität kann deshalb auch darauf zurückzuführen sein,
dass die Einfangraten und die Übergangswahrscheinlichkeiten der DAP-Rekombination
nach der Temperung geringer sind als für eine Rekombination zwischen Bandfluktuatio-
nen.
Im Folgenden werden alle Temperschritte, soweit nicht anders angegeben, bei T = 400°C
und t = 10 min durchgeführt.





























Abbildung 5.6: Intensität am Lumineszenz-Maximum einer Luft-getemperten Schicht in Ab-
hängigkeit der Prozesstemperatur. Die beobachtete Veränderung des PL-Spektrums bei
T = 400°C wird begleitet von einer abrupten Abnahme der Intensität. Nach einem Temperschritt
in Argon verändert sich die Intensität kaum.
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Mit der Umwandlung des PL-Spektrum nach der Luft-Temperung verändert sich auch die
Abhängigkeit der Lumineszenzenergie von der Anregungsleistung (Abbildung 5.7). In der
unbehandelten In-reichen Schicht kann eine Verschiebung des Maximums von 10 meV pro
Dekade Anregungsleistung über mehr als fünf Dekaden beobachtet werden, wobei weder
im hoch- noch niederenergetischen Bereich eine Sättigung auftritt. Die Temperung in Ar-
Atmosphäre führt zwar zu einer verringerten Lumineszenzenergie (∆E ≈ 20 meV), die
starke Abhängigkeit von der Anregungsleistung bleibt jedoch mit 10 meV/Dekade unver-
ändert. Wie in Kapitel 4.3.2 beschrieben, ist diese starke Verschiebung eine charakteris-
tische Eigenschaft einer Rekombination zwischen Bandfluktuationen.
Erst nach Temperung der Schichten an Luft ist eine deutliche Veränderung zu beobachten.
Der dominante Übergang I verschiebt dann nur noch mit etwa 1,5 meV/Dekade. Im
Gegensatz zu den intensitätsstarken unbehandelten Schichten kann hier jedoch die Anre-
gungsleistung nur um zwei Größenordnungen variiert werden bevor das geringe Signal-
Rausch-Verhältnis eine Auswertung unmöglich macht. Für Übergang I der Cu-reichen
Schicht wurde fast die gleiche Abhängigkeit von 1 meV/Dekade beobachtet.
Diese Reduktion der Leistungsabhängigkeit ist ein weiteres deutliches Indiz dafür, dass
durch die Temperung der Rekombinationsprozess fundamental verändert wird und dass
ebenso wie in der Cu-reichen Schicht eine DAP-Rekombination vorliegt.












































Abbildung 5.7: Verschiebung der PL-Energiepositionen mit der Anregungsleistung. Durch die
Temperung an Luft wird die starke Leistungsabhängigkeit von 10 meV/Dekade auf
1,5 meV/Dekade reduziert. In Cu-reichen Schichten liegt die Verschiebung bei 1 meV/Dekade.
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5.1.2.2 Absorptions-/PLE-Messungen
Der Abbau der Bandfluktuationen spiegelt sich auch in der Veränderung der Absorptions-
bzw. der PLE-Spektren wider. Das Absorptionsspektrum einer unbehandelten In-reichen
Schicht zeigt keine klare Bandkante, sondern Bandausläufer, die durch Potential-
fluktuationen hervorgerufen werden (Abbildung 5.8). Nach der Temperung der Schicht in
Argon erhöht sich die Amplitude der Fluktuationen - wie das aufgrund der Rotverschie-
bung der Lumineszenz zu erwarten ist - und die Bandkante wird zunehmend verschmiert.
Durch die Temperung an Luft wird eine klare Bandkante mit einer starken Absorption bei
1,044 eV sichtbar. Dieser Übergang bei 1,044 eV wird von zahlreichen Gruppen beobach-
tet und wird als Generation eines freien Exzitons interpretiert [Wag98b] [Chi97] [Mud98].
Die Ähnlichkeiten der Luft-getemperten und der Cu-reichen Schichten spiegeln sich auch
im Absorptionsverhalten wider: die Spektren sind nahezu identisch (siehe [Wag98a]). Da
in einem Halbleiter, in dem Bandfluktuationen vorherrschen, die Linienform der Absorp-
tionsspektren von der Störstellendichte abhängt, belegen die Messungen eine klare
Reduktion der Dichte an geladenen Störstellen Nt nach der Temperung an Luft.
Eine quantitative Auswertung gemäß Gleichung 4.6 ergibt eine Defektkonzentration von
Nt = 4·1018 cm-3 in der unbehandelten Probe und einen deutlichen Anstieg der Dichte auf
Nt = 1·1019 cm-3 nach der Temperung in Inertgas. Die Abnahme der Defektdichte nach der
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Abbildung 5.8: Absorptions-Spektren bei T = 4,2 K. Nach der Temperung an Luft bei 400°C
ist eine klare Bandkante mit exzitonischer Absorption bei 1,044 eV zu beobachten. Die Tempe-
rung in Inertgas führt dagegen zu einer noch flacher verlaufenden Bandkante.
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Temperung in Luft kann über diese Theorie nicht bestimmt werden, da der Absorptions-
prozess dann offensichtlich nicht mehr zwischen fluktuierenden Zuständen stattfindet.
Die Ergebnisse der Absorptionsmessungen ermöglichen außerdem eine Abschätzung der
Eindringtiefe von Sauerstoff während des Temperprozesses. Während zahlreiche Arbeits-
gruppen die Passivierung von Oberflächendefekten und die Bildung von Oxidphasen an
der Oberfläche beobachten (siehe Kapitel 4.4), wird durch das veränderte Absorptions-
verhalten der Schichten offensichtlich, dass unter den hier angewandten Temperbedin-
gungen das gesamte Kristallvolumen beeinflusst wird. Die klare Reduktion der Absorption
im Subbandbereich kann nur mit einem Abbau von Potentialfluktuationen in der gesamten
Tiefe erklärt werden. Demnach reagieren die CuInSe2-Kristallite mit dem Durchmesser
von 100 bis 1000 nm vollständig mit Sauerstoff.
Die Verbindung zwischen Rekombinations- und Absorptionsprozessen lässt sich mit PLE-
Messungen herstellen. Für das PLE-Spektrum der getemperten Schicht wurde die Intensität
am Übergang I detektiert und die Anregungsenergie variiert. Das Spektrum (hier nicht
gezeigt) ist nahezu identisch mit dem der Absorption. Die Lumineszenz wird somit über
Band-Band-Absorption bzw. Absorption über exzitonische Prozesse in CuInSe2 angeregt.
Damit wird gezeigt, dass die beobachteten Lumineszenz-Eigenschaften dem CuInSe2-
Kristall und nicht einer während des Temperprozesses entstandenen Oxidphase zuzuord-
nen sind.
Die Entstehung von Oxidphasen ist dadurch jedoch nicht ausgeschlossen. Die Bandlücke
von In2O3 liegt beispielsweise bei 3,2 eV und kann aufgrund der starken Absorption von
CuInSe2 kaum nachgewiesen werden.
5.1.2.3 Elektrische Messungen
Die Temperung in Luft wirkt sich auch deutlich auf den spezifischen Widerstand und die
Ladungsträgerdichte aus. Mit HALL-Messungen bei Raumtemperatur wurde ein Anstieg
der Trägerdichten von 1016 cm-3 in der unbehandelten In-reichen Schicht auf 1018 cm-3
nach der Temperung in Luft bei 400°C bestimmt. Durch die Temperung sinkt die Beweg-
lichkeit von etwa 10 cm/Vs auf 1,5 cm/Vs. Die Temperung einer Referenzschicht in Ar-
Atmosphäre unter identischen Bedingungen führt zu keiner signifikanten Änderung der
elektrischen Daten. Alle untersuchten Schichten sind p-leitend.
Zusammen mit der Information aus den optischen Messungen, wonach die Konzentration
der geladenen Störstellen durch die Luft-Temperung stark abnimmt, lässt sich nun der
Einfluss von Sauerstoff auf die Defekte interpretieren. Die Zunahme der Löcherdichte um
zwei Größenordnungen ist entweder auf eine Generation von Akzeptoren oder auf eine
Passivierung von Donatoren zurückzuführen. Da jedoch die Störstellendichte insgesamt
abnimmt, kommt nur eine Reduktion der Donatordichte und somit eine Reduktion der
Kompensation in Frage. Die Temperung in Luft bei 400°C bewirkt also eine Umwandlung
von Donatoren in elektrisch inaktive Defekte.
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Die Temperaturabhängigkeit der spezifischen Widerstände ist in Abbildung 5.9 gezeigt.
Nach der Temperung an Luft fällt der Widerstand bedingt durch den Anstieg der Ladungs-
trägerdichte von 0,3 Ωcm auf 0,06 Ωcm ab und verändert seine Temperaturabhängigkeit.
Während der Widerstand der unbehandelten Schicht bei Abkühlung auf 50 K um mehr als
drei Größenordnungen ansteigt, ist in der Luft-getemperten Schicht nur eine geringe Ver-
änderung zu beobachten. Eine mögliche Erklärung für schwache Temperaturabhängigkeit
könnte sein, dass sich der Halbleiter aufgrund der hohen Akzeptordichte bereits nahe dem
Mott-Übergang befindet. Unter der Annahme der Effektive-Masse-Theorie liegt die kriti-
sche Dichte für diesen Übergang in p-leitendem CuInSe2 bei 2·1019cm-3 [Rin95]. Eine
Akzeptordichte in diesem Bereich ist nicht unrealistisch.
Die temperaturabhängigen Widerstandsmessungen zeigen außerdem, dass metallische
Fremdphasen für den elektrischen Transport keine Rolle spielen. Wie für einen Halbleiter
zu erwarten, nimmt der Widerstand mit sinkender Temperatur aufgrund der ausfrierenden
Ladungen zu. Für ein Metall wäre dagegen eine deutliche Abnahme des Widerstandes zu
erwarten, da die Beweglichkeit aufgrund der geringeren Phononenstreuung bei tiefen
Temperaturen ansteigt. Dieses Verhalten ist beispielsweise in Cu-reichen Schichten mit
metallischen CuSe-Phasen nachzuweisen [Wag98a]. Der Anstieg der Ladungsträgerkon-
zentration nach der Temperung ist somit nicht auf die Generation von metallischen Fremd-
































Abbildung 5.9: Temperaturabhängigkeit des spezifischen Widerstandes einer unbehandelten
und einer an Luft getemperten In-reichen CuInSe2-Dünnschicht. Der Anstieg des Widerstandes
bei tiefen Temperaturen zeigt, dass keine metallischen Fremdphasen zur Leitfähigkeit beitragen.
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phasen zurückzuführen.
5.1.2.4 Strukturelle Messungen
Die Entstehung von Fremdphasen kann auch über die Änderung der Kristallstruktur mit
Röntgenbeugung (XRD) detektiert werden. Abbildung 5.10 zeigt eine Θ−2Θ-Aufnahme
einer In-reichen Schicht mit drei dominanten Reflexen von CuInSe2 und einem starken
Reflex von der Molybdän Rückelektrode. Die Zuordnung der Reflexe wurde gemäß der
JCPDS-Datei (40-1487) vorgenommen.
Durch die Temperung an Luft bei 400°C bleibt das Beugungsbild im wesentlichen erhalten
und es treten zumindest nach kurzen Temperzeiten (t < 20 min) keine zusätzlichen Reflexe
auf. Erst nach 30 min sind drei neue Reflexe zu beobachten, die mit zunehmender Temper-
zeit an Intensität gewinnen und nach 24 Stunden sehr deutlich zu beobachten sind. Nach
der JCPDS-Datei (22-336) sind diese neuen Reflexe auf eine In2O3-Phase zurückzuführen.
Dies deutet darauf hin, dass sich während der Temperung die von Kasmersky et al.
beschriebene Oxidschicht an der Oberfläche ausbildet [Kas81].
Während die Ausdehnung der In2O3-Phase mit der Temperzeit kontinuierlich zunimmt,
scheint der in der Photolumineszenz beobachtete Effekt bereits nach 5 bis 10 min gesättigt
zu sein (siehe Kapitel 5.1.2.1). Nach dieser kurzen Temperzeit findet der Umschlag der
Lumineszenz in ein strukturiertes Spektrum statt, eine weitere Temperung bis zu
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Abbildung 5.10: Röntgenbeugungs-Spektren von CuInSe2-Dünnschichten nach einer Tempe-
rung an Luft bei 400°C und unterschiedlichen Prozesszeiten. Nach 30 Minuten sind Reflexe
einer In2O3-Nebenphase zu erkennen.
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24 Stunden führt dann zu keiner Veränderung mehr. Dies deutet darauf hin, dass während
der Temperung zwei voneinander unabhängige Prozesse ablaufen, zum einen die Passivie-
rung von Donatoren innerhalb der Schicht und zum anderen die von Kazmerski et al.
beschriebene Oxidphasenbildung an der Oberfläche [Kaz81].
Während die Kristallstruktur der CuInSe2-Schicht durch die Luft-Temperung weitgehend
unverändert bleibt, hat der Sauerstoff einen erheblichen Einfluss auf den Ga-reichen
Bereich der Schichtrückseite. In der Vergrößerung des (112)-Reflexes ist ein gut aufge-
löster Nebenreflex bei 27,2° zu erkennen, der nicht zu dem CuInSe2-Kristall gehört
(Abbildung 5.11). Der Reflex kann jedoch von der (112)-Gitterebene einer Ga-angerei-
cherten CuIn(Ga)Se2-Phase stammen. Aufgrund des verringerten Gitterabstandes bei Sub-
stitution von Indium durch Gallium werden die Röntgenreflexe mit zunehmenden
Ga/(In+Ga)-Gehalt zu höheren Winkeln verschoben. Unter Annahme einer linearen Ver-
schiebung und einem Streuwinkel von 27,7° für den (112)-Reflex in CuGaSe2 (JCPDS 35-
1100) kann die Ga-Konzentration zu 50 % abgeschätzt werden.
Die Genauigkeit dieser Abschätzung wird durch den Fehler bei der Bestimmung der Win-
kelposition des Röntgenreflexes limitiert. Nimmt man bedingt durch die Halbwertsbreite
der Reflexe einen Fehler von 0,02° in der Winkelbestimmung an, so erhält man eine
Auflösung von 2 % für die Bestimmung der Ga-Konzentration.
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Abbildung 5.11: Vergrößerung des (112)-Reflexes aus dem Röngenbeugungsspektrum. Nach
einer Temperung in Argon bleibt das Spektrum unverändert. Der intensitätsschwache Nebenre-
flex bei 27,2° ist auf die CuIn(Ga)Se2-Phase an der Schichtrückseite zurückzuführen und ver-
schindet nach der Temperung an Luft.
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Durch die klare Trennung der beiden Reflexe in Abbildung 5.11 wird deutlich, dass in den
Schichten kein stetiger Gallium-Gradient vorliegt, sondern dass Gallium an der Schicht-
rückseite sprunghaft auf 50 % ansteigt.
Durch Tempern der Schicht in Inertgas wird der Nebenreflex der Ga-angereicherten Rück-
seite offensichtlich nicht beeinflusst (Abbildung 5.11). Nach einer nur 10-minütigen
Temperung an Luft ist der Nebenreflex jedoch nahezu verschwunden. Eine Möglichkeit
wäre, dass die kristalline Struktur durch den Temperschritt zerstört wird und so der XRD-
Reflex stark verbreitert wird und nicht mehr vom Untergrund zu trennen ist. Eine weitere
Möglichkeit wäre, dass Gallium durch die Reaktion mit Sauerstoff der Schicht entzogen
wird. Die CuIn(Ga)Se2-Schichtrückseite scheint somit deutlich stärker auf Sauerstoff zu
reagieren, als die Ga-freie CuInSe2-Schicht.
5.1.2.5 SIMS-Messungen
Zur Bestimmung der Elementzusammensetzung der Schichten wurden SIMS-Tiefenprofile
gemessen (Abbildung 5.12). Die Schichttiefe wird durch die Sputterzeit angegeben. Ab
etwa 6000 s ist die CuInSe2-Schicht abgetragen und die Signale fallen stark ab, da sich das
dahinterliegende isolierende Glassubstrat auflädt. Die Sputterzeit von 6000 s entspricht
somit der Dicke der CuInSe2-Schicht, also einer Tiefe von 1,5 µm. Für die Vergleichbar-
keit der Daten wurden die Intensitäten auf die maximale Höhe des Cu-Signals normiert.
Die Annahme, dass die Veränderung der XRD-Spektren auf eine Reaktion der Ga-reichen
Schichtrückseite zurückzuführen ist, kann mit SIMS bestätigt werden. Während die
Elemente Kupfer, Indium und Selen durch die Temperung an Luft nur wenig verändert
werden, ist eine deutliche Auswirkung auf Gallium zu erkennen (Abbildung 5.12). Das Ga-
Signal nimmt auf der Schichtrückseite deutlich ab. Es ist jedoch schwierig aus dieser Mes-
sung eine exakte Konzentrationsänderung abzuleiten, da die SIMS-Signale im Wesent-
lichen von der Ionisierungswahrscheinlichkeit bestimmt werden. Diese Wahrscheinlichkeit
hängt jedoch von der lokalen Umgebung beim Sputterprozess ab (Matrix-Effekt). Eine
Änderung der chemischen Bindung führt also zu einer veränderten Nachweiswahrschein-
lichkeit. Aus diesem Grund könnte auch der Anstieg von Gallium an der Oberfläche ein
Artefakt sein, da die Signaländerung parallel zu dem Sauerstoffsignal verläuft.
Um die Auslöschung des (112)-Reflexes der CuIn(Ga)Se2-Schicht in der XRD-Messung zu
erklären, muss angenommen werden, dass Gallium vollständig aus dieser Schicht extra-
hiert wird, oder dass deren kristalline Struktur zerstört wird. Da Gallium weiterhin nach-
weisbar ist, ist davon auszugehen, dass Gallium in einer anderen Bindung vorliegt. Es ist
naheliegend, dass Gallium nach der Temperung an Luft als Oxid vorliegt.
Die Sauerstoffkonzentration steigt im gesamten Volumen an. Wie bereits zur Interpretation
des veränderten Absorptionsverhaltens angenommen, reagiert nicht nur die Oberfläche,
sondern das gesamte Volumen mit Sauerstoff. Ein besonders starker Sauerstoffeinbau
konnte an der Oberfläche verzeichnet werden. Dies könnte auf die Bildung einer Oxid-
phase zurückgeführt werden, die zumindest für größere Temperzeiten auch in XRD
beobachtet werden kann (Kapitel 5.1.2.4).
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Weniger deutlich verändert sich auch das Cu/In-Verhältnis. Die Schichten scheinen nach
der Temperung Cu-reicher zu werden. Aber auch hier ist eine quantitative Aussage auf-
grund der möglichen Matrix-Effekte und der nur geringen Signal-Änderungen schwierig.
Nach den XRD- und SIMS-Messungen ist das Verhalten der Ga-freien CuInSe2-Schicht
und der Ga-angereicherten Schichtrückseite sehr unterschiedlich. Um die Reaktion
zwischen Gallium und Sauerstoff näher zu beleuchten, werden in den folgenden Kapiteln
CuIn(Ga)Se2-Schichten untersucht.
5.1.3 Temperungen von koverdampften Schichten in Sauerstoff
Der wesentliche Unterschied der koverdampften Schichten vom IPE Stuttgart zu den im
vorherigen Kapitel untersuchen RTP-Schichten liegt in der Ga-Konzentration. In den
koverdampften Schichten liegt das Ga/(In+Ga)-Verhältnis unabhängig von der Schichttiefe
bei etwa 30 %. Als Referenz zu diesen quaternären CuIn(Ga)Se2-Standardproben stand
außerdem eine Serie Ga-freier CuInSe2-Schichten aus dem selben Herstellungsprozess zur
Verfügung, so dass die Rolle von Gallium bei der Temperung an Luft eingehend unter-
sucht werden konnte.






































Abbildung 5.12: SIMS-Tiefenprofile an CuInSe2. Nach der Temperung an Luft nimmt das
Sauerstoff-Signal in der gesamten Schicht und insbesondere an der Oberfläche zu. Außerdem
nimmt das Gallium-Signal an der Schichtrückseite ab.
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5.1.3.1 Photolumineszenz-Messungen
Zunächst wurde eine Ga-freie Schicht aus dem Koverdampfungs-Prozess an Luft getem-
pert um die Reproduzierbarkeit der im vorherigen Kapitel beobachteten Effekte zu garan-
tieren (Abbildung 5.13). Vor der Temperung zeigt das PL-Spektrum analog zu dem der
RTP-Schicht eine dominante Rekombination bei 0,95 eV sowie einen weiteren Übergang
bei 0,86 eV. Die koverdampften Schichten, die umfassend von Zott et al. charakterisiert
wurden [Pue96] [Zot96] [Zot97], verhalten sich in Absorption und Photolumineszenz sehr
ähnlich zu den RTP-Schichten. Es kann somit davon ausgegangen werden, dass auch in
diesen Schichten eine Rekombination zwischen Bandfluktuationen (Kapitel 4.3.2) vorliegt.
Im Gegensatz zu den RTP-Schichten tritt in den koverdampften CuInSe2-Schichten ein
zusätzlicher Übergang bei 0,86 eV auf. Nach Zott et al. ist dieser niederenergetische Über-
gang auf einen separaten Rekombinationsprozess zwischen diskreten Defekten in CuInSe2
zurückzuführen [Zot96]. Aus den Untersuchung an CuInSe2-Einkristallen ergeben sich
jedoch Hinweise, dass der niederenergetische Übergang auch aus einer zweiten Phase
stammen könnte und ebenfalls auf eine Rekombination zwischen Bandfluktuationen
zurückzuführen ist [Bei99].
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Abbildung 5.13: PL-Spektren einer koverdampften In-reichen CuInSe2-Schicht vor und nach
der Temperung an Luft. In dieser Ga-freien Schicht wird, wie auch bei den RTP-Schichten, eine
Umwandlung in ein strukturiertes Spektrum beobachtet.
Kapitel 5:  Ergebnisse & Diskussion 58
strukturiertes Spektrum zu beobachten, in dem der aus Cu-reichen Schichten bekannte
Übergang I dominiert (Abbildung 5.13). Der Übergang wird von mehreren Phononenrepli-
ken mit dem Abstand von 28 meV begleitet. Auf der hochenergetischen Seite sind der
Übergang bei 1,0 eV sowie die Rekombination des gebundenen Exzitons bei 1,031 eV zu
beobachten.
Die Veränderung der Photolumineszenz-Eigenschaften ist vergleichbar mit dem Verhalten
der RTP-Schichten (Kapitel 5.1.2) und zeigt, dass durch den Temperprozess ein schwach
kompensierter Halbleiter entsteht. Trotz der unterschiedlichen Herstellungsverfahren ist
somit auch in diesen Schichten die Passivierung von Donatoren möglich.
Die PL-Spektren der CuIn(Ga)Se2-Schichten mit 30 % Gallium besitzen im Vergleich zu
den Ga-freien Schichten eine sehr ähnliche Linienform (Abbildung 5.14). Das Maximum
der Lumineszenz liegt bedingt durch die vergrößerte Bandlücke bei höheren Energien und
ist bei 1,1 eV zu finden. Die Energie der Bandlücke ist bei einem Ga-Anteil von 30 %
gegenüber der Ga-freien CuInSe2-Schicht um etwa 200 meV vergrößert (Gleichung 2.1).
Die im Vergleich zu den Ga-freien Schichten deutlich größere Halbwertsbreite von
60 meV (gegenüber 40 meV) kann auf die erhöhte Defektdichte und somit vergrößerte
Amplitude der Bandfluktuationen zurückzuführen sein (siehe Kapitel 4.3.2).
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Abbildung 5.14: Veränderung des PL-Spektrums einer CuIn(Ga)Se2-Schicht mit 30 % Gallium
nach der Temperung an Luft bei 400°C. Im Gegensatz zu den Ga-freien Schichten ist hier kein
Übergang in eine strukturierte Lumineszenz, sondern lediglich eine Blauverschiebung des
Maximums zu beobachten.
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Trotz der Ähnlichkeiten in der Lumineszenz ist jedoch bei Vorliegen von Gallium nach der
Luft-Temperung kein Umschlag in ein strukturiertes Spektrum zu beobachten. Vielmehr
bleibt der breite Übergang erhalten, die Halbwertsbreite nimmt sogar noch weiter zu.
Exzitonische Rekombinationen treten nicht auf. Durch die Temperung wird jedoch die
Lumineszenz um etwa 20 meV zu höheren Energien verschoben (Abbildung 5.14).
Auch nach Änderung der Temperparameter zeigte sich der gleiche Effekt. Die Temperatur
wurde zwischen 200 und 500°C variiert bei Temperzeiten bis zu 60 Minuten, aber die
Spektren änderten sich nicht wesentlich und die unstrukturierte Lumineszenz blieb erhal-
ten.
Während sich die PL-Linienform nicht wesentlich verändert, tritt jedoch eine sprunghafte
Abnahme der PL-Intensität auf. Wie bereits bei den Ga-freien Schichten beobachtet,
scheint eine kritische Temperatur von TC = 400°C zu existieren (siehe Abbildung 5.6),
unterhalb der durch einen Temperschritt an Luft keine signifikante Veränderung der Inten-
sität auftritt. Für T ≥ 400°C sinkt dann die Intensität um etwa vier Größenordnungen ab.
Die beobachtete Blau-Verschiebung der Lumineszenz um etwa 20 meV ist ein erstes Indiz
für eine Verkleinerung der Bandfluktuationen nach der Temperung an Luft. Die Verringe-
rung der Kompensation kann auch durch die Abhängigkeit der PL-Spektren von der Anre-
gungsleistung bestätigt werden. In Abbildung 5.15 ist die Energieverschiebung der beiden




































Abbildung 5.15: Abhängigkeit der Lumineszenzenergie von der Anregungsleistung. Durch eine
10-minütige Temperung an Luft bei 400°C wird die Verschiebung der Lumineszenz von
11 meV/Dekade auf 4 meV/Dekade reduziert.
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PL-Spektren aus Abbildung 5.14 dargestellt. Durch die Temperung wird die starke
Leistungsabhängigkeit der Energieposition von 11 meV/Dekade auf einen Wert von
4 meV/Dekade reduziert. Damit wurde zwar noch nicht der typische Wert für schwach
kompensiertes CuInSe2 (≈1 meV/Dekade) erreicht, dennoch zeigt die Reduktion der
Steigung klar, dass der Einfluss der Bandfluktuationen stark abgenommen hat.
Mit dem Abbau der Bandfluktuationen müsste sich eigentlich auch die Halbwertsbreite der
Lumineszenz verringern. In Abbildung 5.14 ist jedoch eine deutliche Zunahme zu
beobachten, die mit dem diskutierten Modell zunächst nicht vereinbar ist. Nach der
Temperung muss somit noch eine weitere Störung vorliegen. Beispielsweise könnte die
Verbreiterung der Spektren durch eine inhomogene Verteilung von Gallium und somit eine
lokal variierenden Bandlückenenergie hervorgerufen werden.
5.1.3.2 PLE-Messungen
An den vorliegenden Proben konnten aufgrund der Molybdän-Rückelektrode keine
Absorptionsmessungen durchgeführt werden. PLE-Spektren mit der Detektionsenergie am
Maximum der Lumineszenz sind in Abbildung 5.16 dargestellt.
Die unbehandelte Schicht zeigt zunächst eine verwaschene Anregungskante, die starke
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Abbildung 5.16: PLE-Spektren einer koverdampften CuIn(Ga)Se2-Schicht vor und nach der
Temperung an Luft. Die rechnerische Anpassung der Linienform nach Gleichung 4.6 ergibt eine
Reduktion der Störstellendichte von Nt = 7·1018cm-3 auf Nt = 3·1018cm-3 durch den Tem-
perschritt.
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Ähnlichkeiten mit dem Spektrum einer Ga-freien Schicht hat. Das Spektrum ist jedoch
aufgrund der größeren Bandlücke in CuIn(Ga)Se2 zu höheren Energien verschoben. Wie
bereits für die Interpretation der Photolumineszenz diskutiert, ist ein Galliumeinbau von
30 % mit einer Erhöhung der Bandlückenenergie von etwa 200 meV verbunden (Kapi-
tel 5.1.3.1). Eine Analyse der Linienform gemäß Gleichung 4.6 ergibt für die unbehandel-
ten Proben eine Störstellendichte von Nt = 7·1018 cm-3, die fast doppelt so hoch ist wie die
der Ga-freien Schicht mit Nt = 4·1018 cm-3 (Kapitel 5.1.2.2). Die erhöhte Störstellen-
konzentration in den vorliegenden CuIn(Ga)Se2-Schichten kann die Erklärung für die
große Halbwertsbreite des in Kapitel 5.1.3.1 diskutierten PL-Spektrums sein.
Nach der Temperung in Luft ist im Gegensatz zu den Ga-freien Schichten keine klare
Bandkante mit exzitonischer Rekombination zu beobachten. Dennoch ist ein deutlicher
Trend zu erkennen, die Steigung der Bandkante wird vergrößert und die Amplitude der
Bandfluktuationen nimmt ab. Eine Anpassung der Linienform mit Gleichung 4.6 ergibt
eine deutliche Reduktion der Störstellendichte auf Nt = 3·1018 cm-3.
Zusammen mit der Blauverschiebung der Lumineszenz und der veränderten Leistungs-
abhängigkeit ergibt sich ein konsistentes Bild: die Amplitude der Bandfluktuationen wird
durch die Temperung in Luft reduziert. Ein vollständiger Abbau der Fluktuationen und
Übergang in einen schwach kompensierten Halbleiter mit einer DAP-Rekombination
findet jedoch nicht statt.
Elektrische Messungen zum Nachweis der veränderten Kompensation waren an den vor-
liegenden Proben aufgrund der Molybdän-Rückelektrode nicht möglich.
5.1.3.3 Strukturelle Messungen
Die Röntgenbeugungsspektren der koverdampften Schichten unterscheiden sich kaum von
denen aus dem RTP-Prozess (siehe Kapitel 5.1.2.4). Der einzige Unterschied besteht in der
Winkelposition der Reflexe. Durch den Galliumeinbau liegen die Reflexe in den kover-
dampften Schichten bei etwas höheren Winkeln.
Nach einer kurzen Temperung an Luft (t = 10 min) bei 400°C sind keine zusätzlichen
Reflexe von neu generierten Phasen zu beobachten. Der Streuwinkel der CuIn(Ga)Se2-
Reflexe ändert sich jedoch signifikant. In Abbildung 5.17 ist die Verschiebung am Beispiel
des (112)-Reflexes gezeigt. Bis zu einer Tempertemperatur von 300°C bleibt die Winkel-
position unbeeinflusst bei 26,88°. Unter der Annahme einer linearen Verschiebung des
Streuwinkels von 26,58° in CuInSe2 (JCPDS 40-1487) zu 27,7° in CuGaSe2 (JCPDS 35-
1100) lässt sich daraus in guter Übereinstimmung mit den Herstellerangaben ein
Ga/(In+Ga)-Verhältnis von 28 % bestimmen. Die Ga-Konzentration bleibt also während
der Tempertemperatur bis 300°C konstant.
Ab einer Tempertemperatur von 400°C nimmt dann der Streuwinkel um zunächst 0,05°
und ab einer Temperatur von 500°C um weitere 0,03° ab. Dadurch ergibt sich eine Reduk-
tion der Ga-Konzentration von 28 % auf zunächst 23 % und dann auf 20 %. Offensichtlich
wird also Gallium durch den Temperschritt aus der CuIn(Ga)Se2-Schicht extrahiert. Diese
Beobachtungen erinnert sehr stark an das Verhalten der RTP-Schichten. In diesen Schich-
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ten kam es an der Ga-angereicherten Rückseite ebenfalls zu einer sehr starken Reduktion
der Ga-Konzentration (Kapitel 5.1.2.4).
5.1.3.4 SIMS-Messungen
Die signifikante Abnahme der Ga-Konzentration nach der Temperung an Luft kann mit
SIMS-Messungen bestätigt werden. Die Tiefenprofile in Abbildung 5.18 geben bis zu einer
Sputterzeit von 6000 s die etwa 2 µm dicke CuIn(Ga)Se2-Schicht wieder. Der starke
Anstieg des Mo-Signals ab dieser Sputterzeit markiert den Übergang zwischen der
CuInSe2-Absorberschicht und der Mo-Rückelektrode.
Deutlich zu erkennen ist die Abnahme des Ga-Signals nach der Temperung an Luft. Die
Abnahme ist im gesamten Tiefeprofil zu beobachten und zeigt die gleiche Tendenz wie die
strukturellen Messungen im vorherigen Kapitel. Gallium wird somit scheinbar aus der
Schicht entfernt. Im Gegensatz zu dem durch XRD-Messungen bestimmten Ga-Verlust
von etwa 5 % nimmt in den SIMS-Messungen das Ga-Signal auf die Hälfte ab.
Die starke Änderung der SIMS-Signale kann prinzipiell durch zwei Effekte hervorgerufen
werden. Zum einen können die Signale durch Matrixeffekte verändert werden. Eine nahe-
liegende oxidische Bindung von Gallium würde jedoch die Ionisationswahrscheinlich-
keiten und somit die Signalintensitäten deutlich verstärken. Deshalb kann die Signal-
änderung nur mit einer sehr schwach polarisierten Ga-Bindung nach der Temperung an





































Abbildung 5.17: Streuwinkel der (112)-Gitterebene aus der XRD-Messung in Abhängigkeit der
Tempertemperatur. Ab einer Tempertemperatur von 400°C nimmt die Winkelposition signifi-
kant ab und zeigt einen starken Ga-Verlust im Kristallgitter.
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Luft erklärt werden. Diese Bindung würde zum Beispiel vorliegen, wenn Gallium einen
Zwischengitterplatz besetzt.
Eine andere Erklärung ist, dass Gallium zwar zu Galliumoxid reagiert, aber dann als isolie-
rende Phase vorliegt und nicht mehr nachweisbar ist. Eine isolierende Phase lädt sich
während der SIMS-Messung durch den Ionenbeschuss auf und emittiert keine Sekundär-
ionen. Da jedoch bei den Messungen keine Aufladungseffekte beobachtet werden konnten,
müssen die Galliumoxid-Phasen als kleine lokalisierte Inseln vorliegen. Die beiden Effekte
werden im Folgenden diskutiert.
Außerdem steigt das Sauerstoff-Signal im gesamten Kristallvolumen deutlich an und das
Cu/In-Verhältnis nimmt wie bei den RTP-Schichten leicht ab.
Die Temperung führt auch zu einer starken Veränderung der Oberfläche. Während bei den
RTP-Schichten nur eine vergleichbar geringe Signal-Änderungen an der Oberfläche zu
beobachten war, sind hier die Elemente Kupfer und Selen nur noch in stark verringerter
Konzentration nachweisbar. Die Sauerstoffkonzentration steigt dagegen kräftig an. Die
Änderung der Signale von Indium und Gallium nach dem Temperprozess ist dagegen nicht
so deutlich.
Die veränderten SIMS-Signale nach der Temperung deuten auf die Ausbildung eines




































Abbildung 5.18: SIMS-Tiefenprofile von CuIn(Ga)Se2. Nach der Temperung an Luft ist eine
deutliche Abnahme des Ga-Signals sowie eine erhöhte Sauerstoff-Konzentration zu beobachten.
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Zwei-Schichtsystem nach Kazmerski et al. (Kapitel 4.4) mit einer Oxidphase an der Ober-
fläche und einer nicht wesentlich veränderten CuIn(Ga)Se2-Schicht dahinter. Aus dem
Tiefenprofil lässt sich die Dicke dieser Oxidschicht zu 200 nm abschätzen. Die chemischen
Bindungsverhältnisse dieser Oberflächenschicht lassen sich aus den SIMS-Daten jedoch
nicht bestimmen. Für diese Fragestellung ist die im folgenden Kapitel beschriebene Photo-
elektronen-Spektroskopie die geeignetere Messmethode.
Die SIMS-Tiefenprofile geben außerdem einen Eindruck von der starken Diffusion der
Elemente bei 400°C. Während in der ungetemperten Probe die CuIn(Ga)Se2- und die Mo-
Schicht klar voneinander getrennt sind, ist nach der Temperung ein deutlicher Anstieg der
Elemente Kupfer, Indium, Gallium und Selen in der Mo-Schicht zu erkennen.
5.1.3.5 ESCA-Messungen
Um die Zusammensetzung der Oberfläche genauer und auch quantitativ zu untersuchen
wurden ESCA-Messungen durchgeführt. In der unbehandelten Schicht sind zunächst alle
vier Komponenten von CuIn(Ga)Se2 nachzuweisen (Abbildung  5.19a), wobei die Zuord-
nung der Bindungsenergien und Augerlinien von [Kaz81] und [Har98] übernommen
wurde. Aus den Messsignalen und den Empfindlichkeitsfaktoren lässt sich ein Cu/(In+Ga)-
Verhältnis von etwa 0,4 berechnen. Die Oberfläche der CuIn(Ga)Se2-Schicht ist also deut-
lich In-reicher als das Volumen. Dieses Verhalten ist aus der Literatur gut bekannt und
wird mit dem Vorliegen einer CuIn3Se5-Phase [Schm96] oder auf den Cu-Verlust durch
Migration der Oberflächenatome ins Kristallvolumen erklärt [Rau99b].
Nach der Temperung an Luft ändern sich die Signale sehr deutlich (Abbildung  5.19b). Die
in SIMS-Messungen beobachtete dramatische Abnahme der Cu- und Se-Konzentration
kann mit diese Messmethode direkt bestätigt werden. Das Cu-Signal ist nach der Tem-
perung ausgelöscht, Kupfer ist also vollständig von der Oberfläche verschwunden. Selen
ist zwar weiterhin nachweisbar, die Konzentration nimmt jedoch um fast eine Größen-
ordnung ab. Ein Teil des Selens hat mit Sauerstoff reagiert und liegt in einer oxidischen
Bindung vor.
Die Elemente Indium und Gallium reichern sich dagegen an der Oberfläche an, wobei die
Verschiebung der Auger-Energien zeigt, dass die Elemente nicht mehr in der Kristallbin-
dung, sondern in einer Oxidverbindung vorliegen. Die geringen Energiedifferenzen der In-
O (bzw. Ga-O) und der In2O3 (bzw. Ga2O3) Bindungen machen eine eindeutige Zuordnung
allein mit diesen Daten nicht möglich. In Abbildung 5.19 werden deshalb die Oxidphasen
nicht weiter zugeordnet und lediglich als Inox und Gaox beschrieben. Mit XRD-Messungen
ließen sich jedoch nach längeren Temperzeiten die Reflexe der In2O3-Phase nachweisen, so
dass das Vorliegen dieser Verbindung wahrscheinlich erscheint.
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Um diese Oxidphase zu entfernen, wurde die Oberfläche der getemperten Probe durch
Sputtern mit 5 keV Ar+-Ionen abgetragen. Die XPS-Messungen nach dem Abtrag zeigen
dann eine ähnliche Zusammensetzung wie in der unbehandelten Probe (Abbildung 5.19c).
Das Cu-Signal erscheint wieder, die Oxide von Selen und Indium sind weitestgehend
verschwunden. Nach dieser Sputterzeit scheint also das Oxid an der Oberfläche entfernt zu
sein. Bemerkenswert ist jedoch, dass das Element Gallium auch in dieser Tiefe noch zu
etwa 50 % als Oxid vorliegt.
Zusammen mit den SIMS-Messungen, die eine Veränderung des Ga-Signals im gesamten
Volumen nachweisen, zeigt das Auffinden von oxidiertem Gallium im Volumen, dass
Gallium deutlich stärker als Indium mit Sauerstoff reagiert. Während Indium lediglich an
der Oberfläche mit Sauerstoff reagiert, scheint sich Galliumoxid in der gesamten Schicht
zu bilden.
5.2 Zwischenbilanz und weitere Untersuchungen
Während der Temperung an Luft bei 400°C laufen zwei voneinander unabhängige Reakti-
onen an der Oberfläche und im Volumen ab. In diesem Kapitel werden zunächst die bishe-
Abbildung 5.19: XPS-Messungen einer unbehandelten (a) und einer an Luft getemperten
(400°C, 10 min) Schicht vor (b) und nach (c) dem Abtragen durch Sputtern (Ar+, 5 keV, 2 Std.).
Durch die Temperung entsteht an der Oberfläche eine Oxidphase, die durch Sputtern nahezu
vollständig wieder entfernt werden kann. In der dahinterliegenden CuIn(Ga)Se2-Schicht liegt
weiterhin Galliumoxid vor. Die Oxidphasen sind durch gepunktete Linien gekennzeichnet.
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rigen Ergebnisse zusammengefasst und dann weitere Experimente vorgestellt, um die Re-
aktion der CuInSe2- bzw. CuIn(Ga)Se2-Schichten mit Sauerstoff zu erklären.
5.2.1 Sauerstoffeinfluss auf die Oberfläche
Die Temperung an Luft hat einen erheblichen Einfluss auf die Oberfläche, wobei die
Reaktion gut mit dem Modell von Kazmerski et al. zu beschreiben ist [Kaz81]. Nach der
Temperung ist Indium und Gallium vollständig oxidiert. Selen ist nur noch in stark redu-
zierter Konzentration nachweisbar und teilweise oxidiert. Kupfer ist vollständig aus dieser
Oberflächenschicht entfernt.
Durch die Anwesenheit von Gallium wird die Oxidation der Oberfläche deutlich verstärkt.
Während die Oxidschicht auf den Ga-freien RTP-Proben im SIMS-Tiefenprofil kaum
Abbildung 5.20: REM-Aufnahmen von RTP-CuInSe2 (oben) und koverdampftem CuIn(Ga)Se2
(unten) bei 100000-facher Vergrößerung. Die sauberen Oberflächen der unbehandelten Schich-
ten (links) sind nach einer 10-minütigen Temperung an Luft bei 400°C (rechts) deutlich ange-
griffen. Die starke Reaktion der koverdampften CuIn(Ga)Se2-Schicht (d) mit Sauerstoff führt zu
Abscheidungen an der Oberfläche in der Größenordnung von 100 nm. Die Abscheidungen
bestehen  wahrscheinlich aus Galliumoxid.
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nachweisbar war, konnte in den Ga-haltigen koverdampften Schichten unter identischen
Temperbedingungen eine sehr deutliche Signaländerung beobachtet werden. Die Dicke der
Oberflächenphase wurde mit 200 nm abgeschätzt.
In Abbildung 5.20 sind die Oberflächen von zwei Schichten aus dem RTP- und dem
Koverdampfungs-Prozess in 100000-facher Vergrößerung dargestellt. Die Bilder wurden
mit einem Rasterelektronenmikroskop (REM) aufgenommen. Herstellungsbedingt sind die
Kornstrukturen der beiden Proben unterschiedlich, in beiden Fällen liegt jedoch eine
saubere Oberfläche vor. In der RTP-Schicht lassen sich sogar Wachstumsstufen beobach-
ten.
Nach der Temperung an Luft sind die Oberflächen deutlich angegriffen. Während jedoch
bei der RTP-Schicht lediglich die Rauigkeit zunimmt und die Wachstumsstufen etwas aus-
gefranst wirken, ist bei der koverdampften Schicht eine deutliche Veränderung an der
Oberfläche zu beobachten. Durch die Temperung an Luft entstehen Abscheidungen in der
Größenordnung von 100 nm (Abbildung 5.20d). Da diese Abscheidungen nur auf der Ga-
haltigen Schicht zu beobachten ist, ist es naheliegend, sie mit Galliumoxid zu identifizie-
ren. Die Bildung von Galliumoxid an der Oberfläche wurde außerdem durch XPS-Mes-
sungen bestätigt (Kapitel 5.1.3.5).
Diese Galliumoxid-Inseln ermöglichen nun die Interpretation der SIMS-Messungen, wenn
angenommen wird, dass sich diese Inseln während des Ionenbeschusses aufladen und nicht
mehr zum Ga-Signal beitragen. Dadurch sinkt der Gallium-Nachweis, obwohl Gallium als
Oxid vorliegt und ist aufgrund des Matrixeffektes prinzipiell besser nachweisbar ist. Der
Galliumverlust im Kristallgitter führt somit zu einer Anreicherung an der Oberfläche.
Aufgrund der polykristallinen Struktur von CuIn(Ga)Se2 ist zu erwarten, dass diese Oxid-
bildung nicht nur an den äußeren Oberflächen, sondern auch an den Korngrenzen innerhalb
der Schicht auftritt. Dies kann durch XPS-Messungen bestätigt werden. Mit dieser
Methode wurden die Galliumoxidverbindung auch nach Entfernung der Oberflächenoxide
beobachtet. Die Korngrenzen bilden somit die Senke für das Gallium, das aus der Schicht
diffundiert ist.
5.2.2 Sauerstoffeinfluss auf das Volumen
In den Ga-freien CuInSe2-Schichten ist die deutliche Veränderung der PL-Eigenschaften
und der elektrischen Daten nach der Temperung an Luft auf die starke Reduktion der
Donatordichte und der Kompensation zurückzuführen. Die wichtigsten experimentellen
Ergebnisse, die zu dieser Interpretation geführt haben, sind in Tabelle 5.1 zusammenge-
fasst.
Durch den Temperprozess bei 400°C wird die In-reiche Schicht in einen schwach kompen-
sierten Halbleiter umgewandelt. Dadurch werden die Bandfluktuationen, die das Verhalten
der Schichten bestimmen, abgebaut. Der Halbleiter wird somit in den sogenannten „Flach-
bandfall“ (flat band condition) überführt (Abbildung 5.21) und zeigt das gleiche PL-Spekt-
rum wie eine Cu-reiche Schicht. Die Photolumineszenz in der getemperten Schicht kann
dann als DAP-Rekombination erklärt werden.
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In Ga-haltigen CuIn(Ga)Se2-Schichten ist ebenfalls eine Reduktion der Kompensation zu
beobachten. Allerdings tritt der Übergang in den „Flachbandfall“ nicht ein, das Vorliegen
von Gallium scheint die Passivierung der Donatoren zu verhindern. Durch die Temperung
an Luft nimmt die Ga-Konzentration in den Schichten signifikant ab, Gallium diffundiert
an die Oberfläche und reagiert dort zu einer Oxidphase. Die starke Oxidbildung findet
offensichtlich in Konkurrenz zu der Passivierung der Defekte statt. Die Veränderungen der
CuIn(Ga)Se2-Schicht während der Temperung an Luft sind in Tabelle 5.2 zusammen-
gefasst.
Die Veränderung in der Photolumineszenz wirft die Frage auf, ob sich nicht auch die
Stöchiometrie der Schichten ändert und die Proben nach der Temperung Cu-reicher
werden. Hinweise für einen Anstieg des Cu/In- bzw. des Cu/(In+Ga)-Verhältnisses haben
sich bereits aus den SIMS-Messungen ergeben (Kapitel 5.1.2.5 und 5.1.3.4), jedoch war
Tabelle 5.1: Zusammenfassung der optischen und elektrischen Daten, die sich durch die Tem-
perung von In-reichen Dünnschichten an Luft bei 400°C deutlich verändern.
unbehandelte Schichten Luft-getemperte Schichten
PL-Linienform keine Struktur,
Halbwertsbreite ≈ 40 meV
Phononenrepliken, Exziton
Halbwertsbreite ≈ 25 meV
Abh. von Anregungsleistung 10 meV/Dekade 1,5 meV/Dekade
Trägerdichte (HALL) ≈ 1016 cm-3 ≈ 1018 cm-3
Absorption Bandausläufer exzitonische Absorption
Abbildung 5.21: Veränderung der Energiebänder und Defektniveaus durch die
Temperung an Luft bei 400°C. Die Bandfluktuationen werden abgebaut und der
Halbleiter wird in den „Flachbandfall“ überführt. Dadurch wird der Rekombina-
tionsprozess charakteristisch verändert.
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die Methode für eine quantitative Auswertung nicht exakt genug kalibriert.
Ein geeignetes Verfahren zur Bestimmung der Komposition ist die energiedispersive
Röntgenspektroskopie (EDX). In den Schichten aus dem RTP-Prozess war mit dieser
Methode tatsächlich eine leichte Zunahme des Cu-Signals und eine Abnahme des In-
Signals zu beobachten. Die Messwerte ergeben für die unbehandelte Schicht in guter
Übereinstimmung mit den Herstellerangaben ein Cu/In-Verhältnis von 0,9 ± 0,05. Nach
der Temperung an Luft steigt es dann auf 0,98 ± 0,06 an. Die großen Fehlerbereiche der
Messwerte machen jedoch eine zuverlässige Aussage über die Veränderung der Stöchio-
metrie unmöglich.
Die koverdampften Schichten zeigt dagegen eine signifikante Zunahme der Indiumkon-
zentration, während sich die anderen Elemente innerhalb des Messfehlers bewegen. Dieses
Verhalten widerspricht zunächst der vermuteten Erhöhung des Cu/In-Verhältnisses, kann
aber auch mit der starken Reaktion der Oberfläche und der Bildung einer In2O3-Phase
erklärt werden. Da die Anregung durch den Elektronenstrahl exponentiell mit der Ein-
dringtiefe abfällt, wird mit dieser Methode verstärkt die Komposition der Oberflächen
detektiert.
Der Anstieg der Kupferkonzentration kann somit in beiden Proben nicht ausgeschlossen
werden. Die Fehlerbereiche in den EDX-Messungen sind jedoch zu groß, um die Konzen-
trationsänderung klar nachzuweisen. Die generelle Schwierigkeit bei der Bestimmung der
Stöchiometrie nach der Temperung liegt in der Bildung von Fremdphasen, deren Kompo-
sition sich bei der Untersuchung nur schwer von der des CuIn(Ga)Se2-Kristall trennen
lässt.
Die Passivierung von Donatoren wird sich als sehr hilfreich bei der Charakterisierung von
Defektniveaus herausstellen. Die starke Reduktion der Kompensation in der CuInSe2-
Schicht sollte sich aber auch positiv auf die gesamte Solarzelle auswirken. Im Gegensatz
zu der Temperung an Luft bei 200°C werden hier nicht nur Defekte an der Oberfläche
passiviert, sondern im gesamten Volumen. Dadurch steigt die effektive p-Leitung deutlich
an, wodurch auch die Leerlaufspannung und somit der Wirkungsgrad zunehmen sollte.
Tabelle 5.2: Zusammenfassung der Messergebnisse, die eine starke Reaktion zwischen Gallium
und Sauerstoff dokumentieren.
Methode Messergebnis Interpretation
XRD Verschiebung der Winkelposition Gallium-Verlust im Kristallgitter
5 % Abnahme
SIMS starke Reduktion des Ga-Signals
unabhängig von der Schichttiefe
Änderung der Konzentration oder
der chemischen Bindung
XPS Galliumoxid an den Oberflächen
und innerhalb der CuIn(Ga)Se2-Schicht
Galliumoxid an Korngrenzen
akkumuliert
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Der Versuch diesen Temperprozess für die Optimierung der CuInSe2-Absorberschicht
einzusetzen, war jedoch ernüchternd. Bereits ab einer Temperatur von 300°C war eine
deutliche Abnahme des Solarzellenwirkungsgrades zu beobachten. Die Analyse der Strom-
Spannungskennlinien zeigte, dass sich die Solarzellenparameter (Leerlaufspannung, Kurz-
schlussstrom, Füllfaktor) durchweg verschlechtern. Die verbesserten Eigenschaften der
CuInSe2-Absorberschicht wirken sich somit nicht auf die Solarzelle aus. Eine mögliche
Erklärung für diese Degradation ist die Bildung von Oxidphasen an der Oberfläche und die
starke Reaktion von Gallium an der Schichtrückseite. Es ist wahrscheinlich, dass diese
Störungen den elektrischen Transport behindern.
Die entscheidende Frage für die folgende Diskussion wird sein, ob die Defektniveaus (wie
in Abbildung 5.21 angedeutet) vor und nach der Temperung an Luft identisch sind. Ist dies
der Fall, so bieten die Luft-getemperten Proben ein Abbild der Defektniveaus in den In-
reichen Schichten, jedoch mit dem bedeutsamen Unterschied, dass keine störenden Band-
fluktuationen vorliegen. Die Diskussion beschränkt sich zunächst auf den Ga-freien Fall.
In der Literatur werden zwei verschiedene Reaktionen diskutiert, um die Reduktion der
Donatorkonzentration nach der Temperung an Luft zu erklären. Ein Ansatz geht in Analo-
gie zu dem Modell von Cahen et al. [Cah89] von VSe Defekten als Donatoren aus, die
anders als in dem Modell nicht nur an der Oberfläche, sondern auch im Volumen passiviert
werden. Demnach werden durch die Temperung in Luft donatorartige VSe Defekte durch
den Einbau von Sauerstoff in isoelektronische OSe Defekte umgewandelt.
Reaktion I: SeSe OOV →+
Zwar besitzen Sauerstoff und Selen die gleiche Wertigkeit, aufgrund der unterschiedlichen
Elektronegativität bildet der OSe-Defekt jedoch einen tiefen Akzeptor [Dag90] [Wei99b].
Durch die Reaktion mit Sauerstoff werden somit Donatoren in Akzeptoren umgewandelt,
so dass die Kompensation sehr effektiv reduziert wird.
Niki et al. interpretierten ihre Positronenannihilations-Experimente auf der Grundlage
dieser Reaktion [Nik98b]. Für In-reiche Dünnschichten fanden die Autoren in Abhängig-
keit des Cu/In-Verhältnisses eine Lebensdauer zwischen 270 und 320 ps, die nach der
Temperung an Luft bei 400°C um etwa 20 ps abnimmt. Nach dem Vergleich der Daten mit
theoretischen Berechnungen schlugen sie vor, dass in den unbehandelten Schichten eine
Tabelle 5.3: EDX-Messungen zur Bestimmung der Elementkonzentrationen. Die
Zunahme des Cu/In-Verhältnisses nach der Temperung an Luft kann nicht eindeu-
tig nachgewiesen werden, da die Veränderung im Rahmen des Messfehlers liegt
oder von der Oberflächenphase verfälscht wird (siehe Text).
RTP-CuInSe2
unbehandelt     Luft-getempert
koverdampftes CuInSe2
unbehandelt     Luft-getempert
Kupfer 23,8 ± 1,0 25,5 ± 1,0 21,8 ± 1,0 22,0 ± 1,0
Indium 26,5 ± 1,0 25,9 ± 1,0 19,6 ± 0,7 22,0 ± 1,1
Gallium 0,7 ± 0,2 1,0 ± 0,2 7,4 ± 0,6 8,1 ± 0,5
Selen 49,0 ± 3,5 47,6 ± 3,3 51,2 ± 3,6 47,9 ± 3,2
Kapitel 5:  Ergebnisse & Diskussion 71
VCu-VSe Divakanz vorliegt, die sich nach der obigen Reaktionsgleichung in eine VCu-OSe
Monovakanz umwandelt.
Eine weitere mögliche Reaktion zur Erklärung der beobachteten Reduktion der Donator-
dichte geht von einem InCu-Donator aus:
Reaktion II: 3232 OInVOIn CuCu +→+
Diese Reaktion geht in Anlehnung an das Modell von Kazmerski et al. [Kaz81] von der
Bildung einer In2O3-Oberflächenphase aus, wodurch InCu Donatoren aufgelöst werden und
VCu Akzeptoren zurückbleiben. Padam et al. zogen diese Reaktion heran um die Signal-
änderung bei ihren ESR-Messungen (ESR: Elektron Spin Resonanz) zu erklären [Pad91].
In der unbehandelten Probe wurde ein g = 2,0030 Signal beobachtet und einem InCu
Donator zugeschrieben. Nach der Temperung an Luft ab T = 350°C erscheint ein
g = 2,1642 Signal, das nach den Autoren auf einen VCu Akzeptor zurückzuführen ist. Die
Umwandlung erfolgt durch obige Reaktionsgleichung II. Ähnliche Änderungen der ESR-
Signale wurden auch von Gorska et al. [Gor80] und Rincon et al. [Rin86] beobachtet.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden ebenfalls ESR-Messungen durchgeführt, um zwischen
der Passivierung eines VSe (Reaktion I) oder eines InCu Donators (Reaktion II) zu unter-
scheiden. Allerdings konnten weder in den unbehandelten noch in den Luft-getemperten
Schichten auswertbare Signale gefunden werden. Offensichtlich ist das Kristallvolumen
der Dünnschichten zu gering, um eine Mikrowellenabsorption durch Defekte zu beobach-
ten.
Eine weitere Methode die mikroskopische Struktur der Defekte zu untersuchen, ist die
Positronenannihilation. Mit diesem Verfahren können die Donatoren selbst nicht nachge-
wiesen werden, da sie in dem hochkompensierten Halbleiter positiv geladen sind und somit
repulsiv auf die Positronen wirken. Die Veränderung der negativ geladenen Akzeptoren
ermöglicht jedoch wertvolle Rückschlüsse auf die Passivierungsreaktion und auf die vor-
liegenden Defekte. Die Experimente wurden an der Universität Halle durchgeführt.
Die Messgröße bei den durchgeführten Positronenannihilations-Experimenten war nicht
die Lebensdauer, sondern der S-Parameter in Abhängigkeit der Positronenenergie
(Abbildung 5.22). In der unbehandelten CuInSe2-Schicht ist der Parameter bis zu einer
Positronenenergie von 20 keV konstant. Dieser Energie entspricht eine Eindringtiefe von
etwa 1 µm, die Messwerte unterhalb von 20 keV können somit der CuInSe2-Schicht zuge-
wiesen werden. Ab einer Beschleunigungsspannung von etwa 27 kV ist die Annihilation
der Positronen in der Mo-Schicht zu beobachten. Im Zwischenbereich können die Mess-
werte als Linearkombination der beiden S-Parameter betrachtet werden, da die Positronen
sowohl zu den Defekten in CuInSe2 als auch zu denen in Molybdän diffundieren.
Nach der Temperung an Luft bei 400°C wird der S-Parameter deutlich reduziert. Das
Tiefenprofil zeigt, dass die gesamte CuInSe2-Schicht mit Sauerstoff reagiert und sogar die
dahinterliegende Mo-Schicht beeinflusst wird. Der starke Abfall des S-Parameters an der
Oberfläche kann auf die Bildung einer Oxidphase zurückgeführt werden. Eine Aussage
über deren Schichtdicke ist jedoch nicht möglich, da die Tiefenauflösung der Messung
durch die Diffusionslänge der Positronen begrenzt ist.
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Die Experimente zeigen eine bemerkenswerte Parallele zu den optischen Messungen. Bis
zu einer Tempertemperatur von T = 300°C ändert sich das Tiefenprofil nicht. Der
Einschub in Abbildung 5.22 zeigt dieses Verhalten für die Messpunkte bei 10 keV
Positronenenergie. Erst ab T = 400°C ist eine sprunghafte Abnahme des S-Parameters zu
beobachten. Eine Temperung in Argon-Atmosphäre, aber sonst unter gleichen
Bedingungen, lässt den S-Parameter dagegen unverändert. In den Positronenannihilations-
Experimenten ist offensichtlich die gleiche Defektänderung zu beobachten, die auch für
den Umschlag der Photolumineszenz und die sprunghafte Abnahme der PL-Intensität
verantwortlich ist (siehe Abbildung 5.6).
Eine genaue Analyse der Ausläufer des 511 keV Signals erlaubt es, Rückschlüsse auf die
chemische Umgebung der Positronenfallen zu ziehen. Das Annihilationssignal wurde hier-
für zur verbesserten Rauschunterdrückung mit Koinzidenztechnik gemessen und als
Linearkombination der drei Einzelkomponenten Kupfer, Indium und Selen dargestellt. Die
Analyse ergab, dass die Annihilation in der ungetemperten In-reichen Schicht in Cu-armer
Umgebung, stattfindet [Bör99]. Dies deutet darauf hin, dass der für den Positroneneinfang
verantwortliche Akzeptor ein VCu Defekt ist. Dieses Ergebnis ist in guter Übereinstimmung
mit theoretischen Arbeiten, die dem VCu Akzeptor eine sehr geringe Bildungsenergie












































Abbildung 5.22: Durch Positronenannihilation bestimmter S-Parameter in Abhängigkeit der
Beschleunigungsspannung. Nach der Temperung an Luft nimmt der S-Parameter deutlich ab. In
dem Nebenbild ist gezeigt, dass die Veränderung erst ab einer Tempertemperatur von 400°C
eintritt.
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zuordnen [Zha97].
Um weitere Informationen über die Positronenfallen zu gewinnen, wurde der S-Parameter
temperaturabhängig gemessen (Abbildung 5.23). Dabei wurde bei der unbehandelten
Schicht in dem Temperaturbereich von 20 bis 600 K keine wesentliche Änderung der
Messwerte festgestellt. Der geringe Anstieg des S-Parameters kann auf die thermische
Gitterausdehnung zurückgeführt werden.
Zunächst scheint die beobachtete Temperabhängigkeit im Widerspruch zu dem Verhalten
einer negativ geladenen Positronenfalle zu stehen. Aufgrund der temperaturabhängigen
Einfangraten müsste der S-Parameter mit der Temperatur deutlich abfallen [Kra97a]. Das
beobachtete temperaturunabhängige Verhalten würde eher auf neutrale Fallen zutreffen.
Neutrale Akzeptoren sind jedoch angesichts der hohen Kompensation extrem unwahr-
scheinlich. Realistischer ist deshalb aufgrund der hohen Störstellendichte von einer Sätti-
gung des Einfangs auszugehen. In diesem Fall verringern sich zwar die Einfangraten bei
Erhöhung der Temperatur, alle implementierten Positronen werden jedoch weiterhin von
den Fallen eingefangen. Der S-Parameter bleibt somit konstant.
Wie hoch die Dichte der Positronenfallen in CuInSe2 sein muss, um in den Bereich der
Sättigung zu kommen, kann aus den bekannten Grenzwerten für Monovakanzen in
Silizium abgeschätzt werden. Danach tritt die Sättigung des Einfangs ab einer Dichte von



















Abbildung 5.23: S-Parameter in Abhängigkeit der Messtemperatur bei einer Positronenenergie
von 10 keV. Die Messung zeigt, dass die Positronen nach der Temperung an Luft in flachen
Fallen lokalisiert werden.
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1019 cm-3 ein [Kra97a]. Diese Störstellendichte ist für In-reiche CuInSe2-Schichten nicht
unwahrscheinlich.
Nach der Temperung in Luft ist eine Abnahme des S-Parameters und eine deutliche
Temperaturabhängigkeit zu beobachten. Der S-Parameter steigt ab 300 K mit zunehmender
Temperatur an und liegt bei 500 K um etwa 2 % über dem Wert bei tiefen Temperaturen.
Dieses Verhalten schließt den alleinigen Einfang in neutrale Leerstellen klar aus. Aus
Erfahrungswerten für die Variation der S-Parameter in bereits untersuchten Halbleiter-
systemen ist auch die Annihilation in einer geladenen Leerstelle sehr unwahrscheinlich
[Bör99]. Vielmehr ist zu erwarten, dass die Positronen bei tiefen Temperaturen im Volu-
men oder in einer flachen Falle annihilieren. Da das Temperaturverhalten des S-Parameters
eine Annihilation im Volumen ausschließt, kommt nur eine Annihilation in einer flachen
Falle in Frage. Flache Positronenfallen werden nach Corbel et al. bevorzugt von negativ
geladenen Antisites gebildet [Cor92].
Das Vorliegen einer flachen Falle nach der Temperung an Luft erlaubt es, die möglichen
Reaktionen mit Sauerstoff einzugrenzen. Reaktion II, wonach durch die Temperung VCu-
Akzeptoren entstehen, ist somit recht unwahrscheinlich. Viel naheliegender ist die Bildung
von OSe-Akzeptoren gemäß Reaktion I. Durch die Temperung werden demnach VSe
Donatoren, die aufgrund des positiven Ladungszustandes keine Positronen einfangen,
passiviert und in flache OSe Positronenfallen umgewandelt. Die mit der Änderung des S-
Parameters einhergehende starke Reduktion der Kompensation zeigt, dass die Selenleer-
stelle der für die Kompensation in CuInSe2 verantwortliche Donator ist.
Mit den Positronenannihilations-Experimenten kann somit gezeigt werden, dass die
Annihilation zunächst an negativ geladenen VCu Akzeptoren dominiert und nach der Tem-
perung in Luft an flachen OSe Positronenfallen. Nach den bisherigen Messungen ist jedoch
noch unklar, ob der VCu Akzeptor durch die Temperung an Luft verschwindet oder ob sein
Signal lediglich von der Annihilation in der flachen Falle überlagert wird.
Um die Signale von verschiedenen Positronenfallen zu trennen, werden die Messdaten
üblicherweise in einer SW-Darstellung (S-Parameter vs. W-Parameter) aufgetragen. In
dieser Darstellung wird jeder Defekt durch ein charakteristisches (S,W)-Paar beschrieben.
Wenn die Annihilation an zwei Positronenfallen abläuft, dann liegen die Messpunkte auf
einer linearen Verbindung zwischen den beiden charakteristischen (S,W)-Paaren.
Die SW-Darstellung der Messdaten aus der Temperatur-Serie (Abbildung 5.23) ist in
Abbildung 5.24 gezeigt. In der unbehandelten Schicht fallen alle (S,W)-Paare auf einen
Punkt zusammen. Die Annihilation findet also zwischen 20 und 600 K an der gleichen
Positronenfalle statt, die wie oben diskutiert, wahrscheinlich ein VCu-Akzeptor ist. Nach
der Temperung liegen die Messpunkte bis zu einer Messtemperatur von 300 K ebenfalls
auf einem Punkt. Der Einfang der Positronen erfolgt dann in eine flache Falle, die als OSe-
Defekt identifiziert wurde. Für Messtemperaturen über 300 K befinden sich die Mess-
punkte jedoch auf einer Geraden und entfernen sich mit zunehmender Temperatur von den
Parametern der OSe-Falle. Die Verlängerung der Gerade schneidet die Messpunkte der
unbehandelten Probe. Ob die Messwerte tatsächlich auf dieser Linie liegen, konnte nicht
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nachgewiesen werden, da diese S-Parameter erst bei Temperaturen zwischen 700 und
800 K erreicht werden (unter Annahme einer linearen Extrapolation). Für diese Temperatu-
ren war der vorliegende Aufbau jedoch nicht ausgelegt.
In der Luft-getemperten Schicht erfolgt der Positroneneinfang also in zwei Fallen, nämlich
in einen OSe Antisite bei tiefen Temperaturen und mit steigender Temperatur zunehmend
auch in eine VCu Leerstelle. Das entscheidende Ergebnis der Positronenannihilation ist,
dass die VCu Akzeptoren durch die Temperung nicht verändert werden, sondern dass
lediglich zusätzliche OSe Akzeptoren generiert werden.
Die Studien wurden in [Dir98b] und [Bör99] veröffentlicht.
Die Tatsache, dass die Temperung an Luft zwar VSe Donatoren passiviert, die Akzeptoren
jedoch unverändert lässt, erlaubt eine weitreichende Interpretation der Defekte in den In-
reichen Schichten. Die Luft-getemperte Schicht zeigt somit ein Abbild der Defekte und
deren Aktivierungsenergien in der unbehandelten Schicht. Da die Werte für die Luft-
getemperte Schicht aus dem Vergleich mit Cu-reichen Schichten bestimmt werden konnte
(Kapitel 5.1.2.1), kann nun gefolgert werden, dass auch in den unbehandelten In-reichen
Schichten Donatoren mit 10 meV und Akzeptoren mit 75 meV Bindungsenergie vorliegen.
Der wesentliche Unterschied in den Eigenschaften der Cu- und In-reichen Schichten ist
somit nicht auf verschiedene Defekttypen zurückzuführen, sondern lediglich auf die verän-
derte Konzentration der Donatoren. Während die Donatorkonzentration in den In-reichen





















Abbildung 5.24: SW-Darstellung der Messdaten aus Abbildung 5.23. In der unbehandelten
Probe annihilieren die Positronen an einem VCu Akzeptor, nach der Temperung an Luft werden
die Positronen sowohl in VCu als auch in OSe Fallen eingefangen.
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Schichten in der Größenordnung von 1·1018 cm-3 liegt (Kapitel 4.3.2), muss sie nach der
Temperung an Luft deutlich geringer sein. Zwar kann die Konzentration der kompensie-
renden Donatoren nicht direkt gemessen werden, die Messungen der Absorption und der
Photolumineszenz zeigen jedoch, dass die Bandfluktuationen durch die Temperung abge-
baut wurden und der Halbleiter nur noch schwach kompensiert ist.
An Cu-reichen Schichten wurden im Rahmen dieser Arbeit keine Positronen-Untersuchun-
gen durchgeführt. Suzuki et al. zeigten jedoch an MBE-Schichten, dass der S-Parameter in
Cu-reichen Schichten (Cu/In = 1,1) um etwa 5 % geringer ist als der in In-reichen Schich-
ten (Cu/In = 0,8) [Suz98]. Der S-Parameter der Cu-reichen Schicht ist somit vergleichbar
mit dem der Luft-getemperten Schicht. Wie aus Abbildung 5.22 zu entnehmen ist, fällt der
S-Parameter nach der Temperung der In-reichen Schicht ebenfalls um etwa 5 % ab.
Neben den starken Ähnlichkeiten in der Photolumineszenz liefert somit die Positronen-
annihilation ein weiteres Indiz dafür, dass die Defekte in den Cu-reichen und den Luft-
getemperten Schichten identisch sind. Es kann also vermutet werden, dass auch in den Cu-
reichen Schichten die Donatoren auf VSe Defekte und die Akzeptoren auf VCu Defekte
zurückzuführen sind. In diesen Schichten muss jedoch noch ein zweiter Akzeptor mit
größerer Aktivierungsenergie vorliegen, um die Photolumineszenz zu erklären (Abbildung
4.3). Dieser Akzeptor wurde jedoch in dieser Arbeit nicht eingehender untersucht. Die
Daten der Defekte in CuInSe2 sind in Tabelle 5.4 zusammengefasst.
Da das Modell der Defekte in CuInSe2 (Tabelle 5.4) lediglich auf VSe und VCu Defekten
beruht und weder Indiumatome noch Indiumgitterplätze beteiligt sind, ist es naheliegend
den Gültigkeitsbereich des Modells auf CuIn(Ga)Se2 auszudehnen. Zumindest bei geringer
Ga/(In+Ga)-Konzentration sollten sich die Defekttypen nicht wesentlich ändern.
Die heftige Reaktion von Gallium und Sauerstoff verhindert jedoch die Überprüfung dieses
Vorschlages. Bei Anwesenheit von Gallium ist die Umwandlung der Defekte nur noch sehr




getempert in Luft               unbehandelt     .
EA=10 meV [Wag98a] EA=10 meV EA=10 meV
c « 1016 cm-3 c « 1018 cm-3 c ≈ 1018 cm-3 [Dir98a]
Donator
VSe (?) VSe VSe
EA=75, 140 meV [Wag98a] EA=75 meV, EA=75 meV
c > 1016 cm-3 (Kap. 4.2) c > 1018 cm-3 c ≈ 1018 cm-3 [Dir98a]
Akzeptor
VCu (?), ? VCu, OSe VCu
Tabelle 5.4: Aktivierungsenergie EA, Konzentration c und mikroskopische Struktur der Donato-
ren und Akzeptoren in den CuInSe2-Dünnschichten. Die Daten für die Cu-reichen Schichten
sind der Literatur entnommen, die Daten der getemperten Schichten wurden im Rahmen dieser
Arbeit experimentell ermittelt (Kapitel 5.1.2). Die Aktivierungsenergien und die mikrosko-
pische Struktur der Defekte in unbehandelten In-reichen Schichten werden im Text diskutiert.
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zu den VSe Defekten zu verhindern, so dass die Defektpassivierung gemäß der Reaktion
VSe+O=OSe nicht mehr möglich ist.
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5.3 Ultraschallbehandlungen von Solarzellen
Die Ultraschallbehandlungen (UST = UltraSound Treatment) an CuInSe2-Solarzellen
wurden im Rahmen eines Forschungsaufenthaltes am Center for Microelectronics
Research an der University of South Florida durchgeführt. Das Verfahren wurde bereits
erfolgreich auf Zellen aus polykristallinem Silizium angewandt, wobei der Solar-
zellenwirkungsgrad erheblich gesteigert werden konnte (Kapitel 3.7). Ziel des Projektes
war es, die Anwendbarkeit und die Potentiale der Ultraschallbehandlung für die Optimie-
rung von CuInSe2-Solarzellen zu untersuchen.
Sowohl in Silizium als auch in CuInSe2 ist aufgrund der polykristallinen Struktur die
Passivierung der Korngrenzen von großer Bedeutung. Zwar spielt in CuInSe2 die Wasser-
stoffpassivierung (nach dem Stand der Forschung) keine bedeutende Rolle, dennoch ist
eine Analogie zu der Situation in Silizium auffällig. In CuInSe2 erfolgt die Passivierung
der Korngrenzen über Natrium, von dem angenommen wird, dass es direkt mit der Ober-
fläche reagiert [Hol94], oder dass es als Katalysator bei der Sauerstoffpassivierung der
Oberfläche wirkt (Kapitel 4.4). Natrium ist wie Wasserstoff sehr beweglich und liegt in





























       (1 Tag)nach U ltraschall-
 behandlung
Anfangszustand
Abbildung 5.25: Einfluss der Ultraschallbehandlung auf die Solarzelleneffizienz von vier aus-
gewählten CuInSe2-Zellen. Während „gute“ Solarzellen nur sehr schwach auf die Behandlung
reagieren, ist bei degradierten Zellen (η <  10 %) zum Teil eine sehr deutliche Reaktion zu
beobachten. Nach einer Relaxationszeit von einem Tag degradierten die Zellen in vielen Fällen
wieder.
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Es ist zu erwarten, dass die Natriumverteilung nicht optimal ist und dass auch in den
CuInSe2-Schichten noch Verbesserungspotentiale vorliegen. Die Ultraschallbehandlung
könnte also in Analogie zu der Umverteilung von Wasserstoff eine Homogenisierung der
Natrium-Konzentration und eine verbesserte Oberflächenpassivierung in CuInSe2 bewir-
ken. Die interessante Frage ist somit, ob das für Silizium entwickelte mikroskopische
Modell zur Erklärung der verbesserten Solarzelleneffizienz (Abbildung 3.3) auf CuInSe2
übertragbar ist.
Der n-ZnO/p-CuInSe2 Heteroübergang ist ein komplexes Schichtsystem, in dem neben den
Prozessen unter Beteiligung von Natrium auch weitere Veränderungen durch die Ultra-
schallbehandlung ausgelöst werden können. Für ein systematisches Vorgehen werden
deshalb zunächst vollständige Solarzellenstrukturen und dann reine CuInSe2-
Absorberschichten charakterisiert.
5.3.1 Untersuchung der Solarzelleneffizienz
Die Untersuchungen konzentrierten sich zunächst auf “Standard”-Solarzellen, also auf
Zellen, die im industriellen Maßstab mit identischen Prozessparametern hergestellt
wurden. Diese Zellen waren stark Natrium-dotiert (≈ 0,1 at.%) und hatten einen Wirkungs-
grad zwischen 11 und 12 %. Einige Zellen waren wahrscheinlich durch Oxidation an Luft
degradiert und wiesen eine deutlich geringere Effizienz von weniger als 10 % auf, so dass
für die Untersuchungen „gute“ und „schlechte“ Solarzellen zur Verfügung standen.
Es zeigte sich, dass der Ausgangswirkungsgrad einen entscheidenden Einfluss auf den
Effekt der Ultraschallbehandlung hat. Zellen mit hohem Wirkungsgrad (11 - 12 %)
verändern sich kaum während der Behandlung. Diese Zellen sind offensichtlich stabil
gegenüber den eingekoppelten Ultraschallwellen.
Degradierte Zellen mit geringerer Effizienz dagegen reagieren zum Teil sehr deutlich auf
die Behandlung. So konnten Zellen, deren Wirkungsgrade bei 7 und 8 % lagen, wieder auf
11 % angehoben werden. Zwar wurde damit in Einzelfällen ein Anstieg von beachtlichen
50 % beobachtet, es konnte jedoch lediglich die Degradation ausgeglichen werden. Der
Wirkungsgrad der Zelle unmittelbar nach der Fertigung schien eine obere Grenze
vorzugeben, über die eine Verbesserung nicht möglich war.
Die Regenerierung der degradierten Zellen war jedoch nicht in allen Fällen möglich.
Einzelne Zellen mit Wirkungsgraden um 8 % blieben während der Behandlung stabil oder
verschlechterten sich leicht. Der Einfluss von Ultraschall auf vier ausgewählte Zellen ist in
Abbildung 5.25 gezeigt.
Der Wirkungsgrad der Solarzellen nach der Ultraschallbehandlung war in vielen Fällen
nicht stabil. Durch die Ultraschallbehandlung wurden Relaxationsprozesse aktiviert, die
auf einer Zeitskala von Stunden abliefen. Die Degradation zeigte sich am deutlichsten in
den Zellen, in denen zuvor eine besonders starke Zunahme des Wirkungsgrades beobachtet
wurde. Der Wirkungsgrad nahm in diesen Zellen innerhalb eines Tages wieder deutlich ab
und erreichte nahezu den Anfangszustand.
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In einem einzelnen Fall setzte der Effekt durch Ultraschall erst Stunden nach der Behand-
lung ein (Abbildung 5.26). Unmittelbar nach der Behandlung bei 80°C konnte nur eine
geringe Degradation der Zelle festgestellt werden (Messung 1), die eigentliche Verände-
rung folgte erst Stunden später. Nach einer Relaxationszeit von etwa fünf Stunden folgte
dann ein abrupter „Zusammenbruch“ der Zelle, wobei der Wirkungsgrad von 8,2 % auf
3 % abnahm (Messung 2). Nach dieser abrupten Veränderung blieb der Wirkungsgrad
stabil.
Es war möglich die stark degradierte Zelle nach dem „Zusammenbruch“ wieder zu reakti-
vieren. Nach zwei Ausheizschritten in Inertgas bei 80°C konnte die Effizienz der Zelle auf
6 bzw. 7 % angehoben werden (Messungen 3-12). Eine wiederholte Ultraschallbehandlung
führte wieder zur Degradation der Zelle (Messung 13). Der Zyklus von Degradation und
Wiederherstellung konnte einige Male wiederholt werden, bis sich der Wirkungsgrad
schließlich auf 6,5 % einpendelte (Messung 18).
Die zeitverzögerte Reaktion der Proben war nicht nur nach der Ultraschallbehandlung,
sondern auch nach der Temperung in Inertgas zu beobachten. Der Anstieg des Wirkungs-
grades trat erst Stunden nach dem Prozessschritt auf. Nach mehrmaligem Wiederholen der
Prozesse scheint nicht nur der Einfluss auf den Wirkungsgrad abzunehmen, sondern auch















































Abbildung 5.26: Degradation und Regeneration des Wirkungsgrades. In dieser Solarzelle
konnte durch Ultraschall und Temperung bei 80°C der Wirkungsgrad verschlechtert und wieder
angehoben werden. Bemerkenswert ist die Zeitskala für die Veränderungen, die Effekte konnten
erst Stunden nach den Behandlungen beobachtet werden.
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die Reaktionszeit. Die Veränderung wurden dann bereits nach 10 Minuten beobachtet.
Kürzere Relaxationszeiten konnten bedingt durch den Wechsel der Messapparaturen nicht
untersucht werden.
Die uneinheitliche Reaktion auf die Ultraschallbehandlung macht es schwierig ein allge-
meingültiges Rezept mit optimalen Prozessparametern anzugeben. Meist ist jedoch eine
kurze Behandlung von wenigen Minuten bei Raumtemperatur ausreichend, um die
beschriebenen Effekte hervorzurufen.
Da die Veränderungen im Wirkungsgrad durch das Element Natrium hervorgerufen
werden können, wurden auch Zellen aus Na-freien CuInSe2-Absorberschichten untersucht.
Dabei stellte sich heraus, dass diese Zellen scheinbar immun gegen die Ultraschall-
behandlung sind. Es konnte weder eine signifikante Veränderung der Kennlinie noch eine
Veränderung in der spektralen Empfindlichkeit detektiert werden. Auch nach längeren
Relaxationszeiten waren keine Veränderungen zu beobachten.
Na-freie Solarzellen erreichen nur geringe Wirkungsgrade, die untersuchten Zellen lagen
bei 4 % und sind somit nicht ohne weiteres mit den „Standard“-Solarzellen zu vergleichen.
Dennoch kann die Stabilität dieser Zellen gegenüber der Ultraschallbehandlung als erstes
Indiz dafür gewertet werden, dass Natrium das entscheidende Element zum Verständnis
der beobachteten Prozesse sein könnte.
Für die Bestimmung der Solarzelleneffizienz wurden vollständige Strom-Spannungs-
Kennlinien aufgenommen. Die systematische Auswertung der Daten ergab, dass die



























Abbildung 5.27: Veränderung der Strom-Spannungs-Charakteristik der Solarzelle durch die
Ultraschallbehandlung. Die Veränderung des Wirkungsgrades von 7,1 auf 10,5 % ist im
wesentlichen auf die Verbesserung des Füllfaktors von 40 auf 60 % zurückzuführen.
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Veränderung des Wirkungsgrades hauptsächlich auf den Füllfaktor zurückzuführen ist.
Zwar ändern sich oft auch der Kurzschlussstrom und die Leerlaufspannung durch die
Ultraschallbehandlung, eine eindeutige Korrelation zum Wirkungsgrad ist jedoch nicht zu
erkennen. In Abbildung 5.27 ist die Kennlinie einer degradierten Zellen mit einem
Wirkungsgrad von 7,1 % und einem relativ geringen Füllfaktor (40 %) gezeigt. Durch die
Ultraschallbehandlung nimmt der Füllfaktor auf 60 % zu, wodurch der Wirkungsgrad auf
10,5 % ansteigt.
Die qualitative Auswertung der Strom-Spannungskennlinien ergibt, dass die Veränderung
nicht im Sperrbereich (negative Spannungen), sondern im Durchlassbereich auftreten.
Unter der Annahme, dass die Abweichungen von der idealen Diodenkennlinien durch das
Auftreten von ohmschen Verlusten zu erklären sind, ist dieses Verhalten klar auf den
Serienwiderstand zurückzuführen. Der Serienwiderstand wird durch den Schichtwiderstand
und durch die Halbleiter-Metall-Kontakte bestimmt und wird im Durchlassbereich
relevant, sobald größere Ströme durch die Zelle fließen. Die Veränderungen in der
Solarzelle während der Ultraschallbehandlung finden demnach nicht am pn-Kontakt,
sondern in der Schicht selbst statt.
5.3.2 Untersuchungen an reinen CuInSe2-Absorberschichten
Eine Veränderung des Serienwiderstandes in der Solarzelle sollte sich auch in den elektri-
schen Eigenschaften der Absorberschicht widerspiegeln. Um diese Annahme näher zu
untersuchen, wurden HALL-Messungen an reinen CuInSe2-Schichten durchgeführt. Die
Schichten hatten im unbehandelten Zustand eine Löcherdichte von 7·1016 cm-3 und wurden
mehrmals mit zunehmender Prozesstemperatur behandelt. Durch die Ultraschallbehand-
lung nahm die Trägerdichte deutlich ab (Abbildung 5.28).
Um den Einfluss der Temperatur auf die elektrischen Eigenschaften von den Veränderun-
gen durch Ultraschall zu trennen, wurden vor jeder Erhöhung der Prozesstemperatur
zunächst die Veränderung der Hall-Daten ohne die Anwendung von Ultraschall untersucht.
Die Probe befand sich dabei in Heliumatmosphäre. Die Beweglichkeit blieb während den
Temperungen und der UST-Behandlungen konstant und lag bei etwa 4 cm2/Vs.
Abgesehen von einem starken Anstieg der Trägerdichte bei dem ersten Temperschritt (bei
30°C) bleiben die Werte nach der reinen Temperaturerhöhung konstant. Nach der Ultra-
schallbehandlung ist jedoch ein klarer Abfall der Trägerdichte zu beobachten. Die Dichte
erreicht nach einer Behandlung bei 80°C ihr Minimum und ist dann um den Faktor drei
geringer als in der unbehandelten Schicht. Ab etwa 100°C scheinen zusätzliche Effekte die
Trägerdichte zu beeinflussen, so dass hier die Auswertung nicht mehr sinnvoll ist. Eine
ähnliche Veränderung der Trägerdichte wurde auch in einer Messserie mit zunehmender
Behandlungszeit beobachtet.
Die verringerte Trägerdichte in diesen Schichten müsste sich negativ auf die Solarzellenef-
fizienz auswirken und könnten die beobachtete Veränderung im Serienwiderstand hervor-
rufen. Da jedoch die untersuchten Schichten nicht zu Solarzellen weiterverarbeitet wurden,
konnte dies nicht direkt überprüft werden.
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Da nur Solarzellen aus Na-dotierten Absorberschichten auf die Behandlung durch Ultra-
schall reagierten, wurde die Na-Verteilung genauer mit SIMS-Messungen untersucht
(Abbildung 5.29). Die SIMS-Signale geben ein Tiefenprofil der CuInSe2-Schicht wieder,
der starke Signalabfall nach einer Sputterzeit von etwa 3000 s markiert den Übergang zum
Glassubstrat. Durch die Ultraschallbehandlung wird keine signifikante Änderung der
Hauptkomponenten in CuInSe2 hervorgerufen. Auch das Signal von Sauerstoff (hier nicht
gezeigt) bleibt konstant, so dass keine veränderten Matrixeffekte die Daten verfälschen.
Nach der Ultraschallbehandlung fällt jedoch das Na-Signal in der gesamten Schicht auf
etwa die Hälfte ab. Die Signalabnahme könnte auf eine Konzentrationsänderung zurückzu-
führen sein, eine Extraktion von Natrium aus der Schicht ist jedoch unwahrscheinlich.
Realistischer ist es von einer Änderung der chemischen Bindung auszugehen, so dass die
SIMS-Signale durch Matrix-Effekte verändert werden. Über die chemische Reaktion kann
jedoch zum gegenwärtigen Zeitpunkt nur spekuliert werden. Natrium könnte beispiels-
weise vom Volumen an die Oberfläche diffundieren, oder umgekehrt. Die Signaländerung
könnte somit durch die Bildung oder Auflösung von Na-Zuständen an der Oberfläche
verursacht werden. Hinzu kommt, dass mit XPS-Messungen zwei Zustände von Natrium
mit leicht verschobenen Bindungsenergien, die als "metallisch" und "passiviert" bezeichnet
werden, nachweisbar sind [Hes97] [Kle96]. Die Ultraschallbehandlung könnte somit auch

































Abbildung 5.28: Veränderung der Ladungsträgerdichte in CuInSe2-Dünnschichten nach der
Ultraschallbehandlung (UST). Die Prozesszeit betrug 10 Minuten. Vor jeder Behandlung wurde
ein Gleichgewichtszustand durch Ausheizen in Inertgas eingestellt.
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eine Umwandlung der Natriumzustände bewirken. Eine detaillierte Untersuchung der
Reaktionen von Natrium steht jedoch noch aus.
5.3.3 Zusammenfassung und Anwendungspotentiale
Durch die Ultraschallbehandlung lässt sich die Effizienz der CuInSe2-Solarzellen teilweise
erheblich steigern. Allerdings beschränkt sich dieser Effekt auf degradierte Zellen mit
einem Wirkungsgrad unter 10 %. „Gute“ Zellen mit Wirkungsgraden zwischen 11 und
12 % lassen sich mit der Methode nicht weiter optimieren. Ein großes Problem bereiten
langsame Relaxationsprozesse nach der Ultraschallbehandlung, die auf einer Zeitskala von
Stunden ablaufen, und den Gewinn durch die Behandlung (zumindest teilweise) wieder
zunichte machen. In einem Fall führte der Relaxationsprozess zur starken Degradation der
Zelle.
Obwohl sich „gute“ Solarzellen nicht mit der Ultraschallbehandlung verbessern lassen,
kann die Methode dennoch zur Effizienzsteigerung eingesetzt werden. Eine CuInSe2-
Solarzelle besteht aus einzelnen Sektoren mit höchst unterschiedlicher Effizienz. In
ortsaufgelösten Messungen der Photospannung mit einen Rastertunnelmikroskop konnte
gezeigt werden, dass die Werte auf einer Längenskala der Korngrößen (≈ 1 µm) stark


































Abbildung 5.29: SIMS-Tiefenprofile einer CuInSe2-Dünnschicht vor und nach der Ultraschall-
behandlung. Während die Hauptkomponenten von CuInSe2 durch die Behandlung unbeeinflusst
bleiben, fällt das Na-Signal deutlich ab.
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variieren. Während die integrale Leerlaufspannungen der untersuchten Zelle bei etwa
0,5 V lag, schwankten die Spannungen lateral zwischen 0,2 und 0,7 V [Eic99].
Somit hat selbst ein Verfahren, das nur die „schlechten“ Bereiche innerhalb der Zelle
beeinflusst, bereits ein großes Potential zur Effizienzsteigerung. Voraussetzung für einen
erfolgreichen Einsatz der Ultraschallbehandlung ist jedoch, dass
 i. die Verbesserung des Wirkungsgrades stabilisiert werden kann und die Zellen nicht
wieder in den ursprünglichen Zustand relaxieren und
 ii. die Prozesse, die zur zeitverzögerten Degradation führen, unterbunden werden
können.
Den Schlüssel zum Verständnis der metastabilen Zustände scheint das Element Natrium zu
liefern. Natrium wird, wie durch die SIMS-Messung gezeigt, durch die Ultraschall-
behandlung in einen veränderten Zustand gebracht. Da die Zellen sehr unterschiedlich
reagieren und teilweise verbessert und teilweise verschlechtert werden, sind ganz offen-
sichtlich mehrere Zustandsänderungen möglich.
Bevor also ein gezielter Einsatz der Ultraschallbehandlung für die Effizienzsteigerung von
CuInSe2-Solarzellen möglich wird, müssen die mikroskopischen Veränderungen und
insbesondere die Rolle von Natrium während des Prozesses noch genauer geklärt werden.
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6 Zusammenfassung & Ausblick
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Temperexperimente an CuInSe2-Schichten aus dem
RTP-Prozess (RTP: rapid thermal processing) und CuIn(Ga)Se2-Schichten aus dem
Koverdampfungsprozess durchgeführt. Ziel dieser Untersuchungen war die Umwandlung
und die Charakterisierung von Defekten. Außerdem wurden Solarzellen mit Ultraschall
behandelt. In dieser ersten systematischen Behandlung von CuInSe2-Solarzellen konnten
zum einen die Potentiale zur Verbesserung des Wirkungsgrades und zum anderen die noch
zu klärenden Fragen aufgezeigt werden.
Zunächst wurden die Eigenschaften von Cu- und In-reichen Dünnschichten beschrieben.
Während die Defekte in Cu-reichen Schichten bereits relativ gut charakterisiert sind,
konnten für In-reichen Schichten, die als Absorber in den Solarzellen eingesetzt werden,
erst geringe Fortschritte erzielt werden. Nach dem gegenwärtigen Stand der Forschung
sind weder die energetischen Defektniveaus noch die verantwortlichen Defekte für die
intrinsische p-Leitung bekannt. Das Problem bei der Charakterisierung dieser Proben liegt
in der hohen Störstellendichte und der starken Kompensation. Dadurch werden Bandfluk-
tuationen hervorgerufen, die den energetischen Niveaus der Defekte überlagert sind und so
die Untersuchung des Halbleiters stark erschweren. Ziel dieser Arbeit war es, die Band-
fluktuationen durch Temperung in geeigneten Atmosphären abzubauen und so die Defekte
einer Untersuchung zugänglich zu machen.
Zunächst wurden RTP-prozessierte CuInSe2-Schichten untersucht. Bei Experimenten mit
verschiedenen Gasatmosphären zeigte sich, dass die Temperung in Stickstoff, Wasserstoff,
Schwefel und Argon nur geringe Auswirkungen auf die Eigenschaften der Photolumines-
zenz hat. Die PL-Spektren wurden durch diese Nachbehandlung zu niedrigeren Energien
verschoben, ohne dass sich die Linienform der Emission wesentlich veränderte. Dieses
Verhalten konnte durch die Generation von zusätzlichen Defekten erklärt werden.
Einen deutlich stärkeren Einfluss auf die Rekombinationsprozesse hat eine kurze Tem-
perung in Luft bei etwa 400°C. Durch diese Nachbehandlung konnte das PL-Spektrum
einer In-reichen Schicht, das aufgrund der vorherrschenden Potentialfluktuationen nur aus
einem breiten Übergang besteht, in ein Spektrum umgewandelt werden, das eine klare
Struktur und eine Emission im exzitonischen Bereich zeigt. Das PL-Spektrum nach der
Temperung ist auf den ersten Blick nahezu identisch mit dem von Cu-reichen Schichten.
Durch genauere Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass die Spektren auf den
gleichen Rekombinationsprozess zurückzuführen sind und dass in den Luft-getemperten
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In-reichen Schichten die gleichen Defektniveaus wie in den Cu-reichen Schichten vorlie-
gen. Nach der Temperung liegt also ein Donator mit einer Bindungsenergie von
EA = 10 meV und ein Akzeptor mit EA = 75 meV vor.
Durch die Kombination von optischen und elektrischen Messungen konnte die mikrosko-
pische Veränderung während der Temperung in Luft mit der Passivierung von Donator-
Zuständen erklärt werden. In Folge dieser Passivierung wird die hohe Kompensation
verringert und die Potentialfluktuationen abgebaut. Der Halbleiter wird dann in den soge-
nannten „Flachbandfall“ übergeführt.
Während die Veränderungen in der CuInSe2-Schicht konsistent mit der Passivierung von
Defekten erklärt werden konnte, wurde an der Schichtrückseite eine sehr starke Reaktion
mit Sauerstoff beobachtet. Die Rückseite enthält, bedingt durch den Herstellungsprozess,
einen Ga-Anteil von etwa 50 %. Durch XRD-Messungen konnte gezeigt werden, dass
durch die Temperung die Ga-haltige Phase aufgelöst wird. In SIMS-Messungen wurde
außerdem eine starke Abnahme des Ga-Signals an der Schichtrückseite beobachtet.
Um die Reaktion zwischen Gallium und Sauerstoff genauer zu beleuchten, wurden darauf-
hin koverdampfte CuIn(Ga)Se2-Schichten mit einem Ga-Anteil von Ga/(In+Ga) = 30 %
untersucht. Die Photolumineszenz-Eigenschaften der unbehandelten Schichten konnten in
Analogie zu den Ga-freien Schichten mit einer Rekombination zwischen Bandfluktuatio-
nen interpretiert werden. Es wurde deshalb erwartet, dass auch hier nach der Temperung an
Luft ein Übergang in ein strukturiertes PL-Spektrum stattfindet. Entgegen dieser Erwar-
tung war jedoch lediglich eine schwache Blauverschiebung des Spektrums zu beobachten.
Wie sich aus den weiteren Untersuchungen ergab, findet in den CuIn(Ga)Se2-Schichten
zwar eine Abnahme der Bandfluktuationen, aber kein Übergang in den „Flachbandfall“
statt.
Wie an der Ga-haltigen Rückseite der RTP-Schichten konnte auch hier eine außerordent-
lich starke Reaktion zwischen Gallium mit Sauerstoff nachgewiesen werden. Durch die
Temperung nahm die Galliumkonzentration in der CuIn(Ga)Se2-Schicht signifikant ab.
Dagegen war an der Oberfläche mit SIMS- und XPS-Messungen eine etwa 200 nm dicke
Oxidphase nachzuweisen, die hauptsächlich aus den Komponenten Galliumoxid und
Indiumoxid besteht.
Durch die Temperung an Luft werden zwei unabhängige Effekte hervorgerufen, zum einen
die Bildung einer Oxidphase an der Oberfläche und zum anderen eine Passivierung von
Defekten im Volumen.
Die genauere Untersuchung der Oberfläche zeigte einen erheblichen Einfluss von Gallium
auf die Bildung der Oxidphase. Nach der Temperung an Luft war die Morphologie der Ga-
haltigen koverdampften Schichten deutlich verändert. REM-Aufnahmen von diesen
Schichten zeigten etwa 100 nm große Inseln, die als Galliumoxid identifiziert wurden. Das
Gallium diffundiert während der Temperung aus dem Volumen und oxidiert an den Korn-
grenzen. Diese Oxidschicht blockiert den Sauerstofftransport ins Volumen und behindert
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so die Passivierung von Donatorzuständen in der CuIn(Ga)Se2-Schicht. Die Oberfläche der
Ga-freien RTP-Schicht wurde durch den Temperschritt dagegen nur wenig angegriffen.
Unterhalb der Oxidphase werden die Eigenschaften der Schicht ganz wesentlich durch den
Einbau von Sauerstoff verändert. Für die genauere Untersuchung der Defektumwandlung
im Volumen wurde die Positronenannihilation eingesetzt. Grundlage für die Anwendbar-
keit dieser Methode war die Tatsache, dass die Positronen an den Defekten annihilieren,
die auch an der Veränderung der PL-Eigenschaften beteiligt sind. Das Annihilationssignal
der unbehandelten Schicht wurde auf einen VCu-Akzeptor zurückgeführt. Während der
Temperung an Luft bleibt diese Leerstelle erhalten, das Signal wird jedoch von einer neu
generierten flachen Positronenfalle überlagert. Dieser neu generierte Defekt wurde als ein
OSe Antisite identifiziert, der durch die Passivierung von VSe Donatoren entsteht. Die Tem-
perung an Luft bewirkt also eine Defektumwandlung gemäß der Reaktion VSe + O = OSe.
Der VCu-Akzeptor wird dabei nicht verändert.
Die große Bedeutung dieser Erkenntnis liegt darin, dass die Defekte der getemperten
Schicht ein Abbild der bisher unbekannten Defekte in der In-reichen Schicht sind. In der
getemperten Schicht liegen aber keine Bandfluktuationen vor, so dass die Charakterisie-
rung der Defektniveaus gut möglich ist. Nach den Ergebnissen der optischen Untersuchun-
gen liegen hier die gleichen Defekte wie in Cu-reichen Schichten vor.
Das völlig unterschiedliche Verhalten der Cu- und In-reichen Schichten ist also nicht auf
verschiedene Defekttypen zurückzuführen, sondern lediglich auf die Konzentration der
Donatoren. Die hohe Donatorkonzentration in den In-reichen Schichen verursacht die
starke Kompensation, die zu stark veränderten Schichteigenschaften führt. Die Energie-
niveaus und die mikroskopische Struktur der Defekte in In-reichen Schichten sind in
Tabelle 6.1 dargestellt.
Die Identifizierung der Selenleerstelle als kompensierender Donator ist ein erster Schritt.
Der nächste Schritt ist nun, durch geeignete Steuerung der Prozessparameter den Selenein-
bau zu verbessern und die Leerstellendichte zu verringern. Dadurch kann die hohen Kom-
pensation der CuIn(Ga)Se2-Absorberschichten reduziert und die effektive Dotierung und
damit die Leerlaufspannung der Solarzelle erhöht werden. Die Steuerung der Selenleer-
stelle ist entscheidend für die weitere Verbesserung des Solarzellenwirkungsgrades.
Tabelle 6.1: Defekte in In-reichen CuInSe2-Dünnschichten.
Bindungsenergie Konzentration Defekt
Donator 10 meV ≈ 1018 cm-3 VSe
Akzeptor 75 meV ≈ 1018 cm-3 VCu
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